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RESUMO 

Atualmente, o desenvolvimento tecnológico vem levando fortemente em consideração a 
necessidade de aumentar a eficiência energética e a sustentabilidade ambiental dos 
processos e o uso mais racional dos recursos naturais. Assim, o aprimoramento dos 
processos de fabricação dos materiais, bem como, o desenvolvimento de novos materiais 
igualmente vem buscar atender a estes objetivos. Especial atenção está sendo dada à 
indústria de produção de ferro e aço, cujo setor é responsável por até 9% das emissões 
anuais de CO₂, onde há uma busca pela transição no uso de carvão para hidrogênio na 
redução dos minérios e óxidos de ferro, procurando com isso uma maior sustentabilidade 
para o setor. Adicionalmente, o processamento de componentes a partir de pós é uma 
tecnologia que se adequa bem às demandas de aumento da sustentabilidade, devido ao 
menor consumo energético, em especial, quando trabalhando com pós-finos 
(submicrométricos e nanométricos), onde temperaturas de processamento relativamente 
baixas podem ser aplicadas. Tendo isso em mente, a presente tese visa o desenvolvimento 
de componentes metálicos a partir de pós-finos (submicrométricos e/ou nanométricos) 
abordando as várias etapas de processamento, dentre elas a obtenção da matéria-prima 
(seja por síntese ou extração de uma fonte natural), o manuseio desses pós, a moldagem 
de componentes e os tratamentos térmicos de redução com hidrogênio e sinterização. Para 
tanto, em um primeiro momento foram sintetizadas partículas nanoestruturadas de NiP 
(esferas ocas), procurando o desenvolvimento de um componente poroso, para a redução 
de seu peso. Após sinterização em 700 °C, por até 120 minutos, ainda há manutenção da 
estrutura em casca das partículas de NiP, permitindo que um componente com boa 
resistência mecânica e até 65% de porosidade aberta fosse desenvolvido. Ainda dentro do 
mesmo foco, o do estudo na manuseabilidade de pós nanométricos e/ou 
submicrométricos, foram preparadas pré-formas de Fe₂O₃ submicrométrico, combinadas 
ou não com matéria-prima natural (argila de um latossolo brasileiro), onde por redução 
com hidrogênio é gerado um corpo ferroso com elevada porosidade. Essa peça porosa 
(pré-forma metálica) é então conformada a frio para sua maior densificação e, na 
sequência, sinterizada, permitindo o desenvolvimento de um componente (metálico ou 
compósito de matriz metálica) com elevada densificação. A redução com hidrogênio de 
um compactado de Fe₂O₃ submicrométrico em temperatura de 700 °C, por 60 minutos, 
resulta em um corpo poroso de ferro metálico. Por conformação dessa pré-forma metálica 
em pressões superiores a 400 MPa, é obtido um componente ferroso com densificação 
superior a 95%, após sinterização na temperatura de 890 °C. Esse componente possui 
dureza similar à de um material comercial (ferro carbonila) sinterizado nas mesmas 
condições, porém apresenta melhor densificação, além de permitir temperaturas menores 
de sinterização. Já a adição de partículas finas de fração argila de latossolo, permite ainda 
o desenvolvimento de um material compósito com distribuição homogênea das regiões 
de reforço, com ótima interface entre a matriz metálica e o material de reforço, 
apresentando dureza de até 260 HV0,05 após sinterização em 1120 °C. Os resultados 
obtidos mostram o potencial da formulação de uma linha de pesquisa substancialmente 
mais sustentável na área de materiais sinterizados, aplicando o processamento de pós-
óxidos finos combinados com a metodologia de redução por hidrogênio, para a produção 
de componentes de alto desempenho em menores temperaturas de processamento. 

Palavras-Chave: Sustentabilidade; Redução por Hidrogênio; Óxido de ferro; Partículas 
nanoestruturadas; Sinterização.  

 



 

ABSTRACT 

Technological development has been considering the need to increase energy efficiency 
and environmental sustainability of processes and the more rational use of natural 
resources. Thus, the improvement of material manufacturing processes and the 
development of new materials also seek to meet these objectives. Special attention is 
being given to the iron and steel production industry, which is responsible for up to 9% 
of annual CO₂ emissions, where there is a search for the transition from the use of coal to 
hydrogen in the reduction of iron ores and oxides, thus seeking greater sustainability for 
the sector. Additionally, the processing of components from powders is a technology that 
is well suited to the demands of increased sustainability, due to the lower energy 
consumption, especially when working with fine powders (submicrometric and 
nanometric), where relatively low processing temperatures can be applied. With this in 
mind, this thesis aims to develop metal components from fine powders (submicrometric 
and/or nanometric) addressing the various processing steps, including obtaining the raw 
material (either by synthesis or extraction from a natural source), handling these powders, 
molding the components, and heat treatments of hydrogen reduction and sintering. To 
this end, nanostructured NiP particles (hollow spheres) were first synthesized, seeking to 
develop a porous component to reduce its weight. After sintering at 700 °C for up to 120 
minutes, the shell structure of the NiP particles was still maintained, allowing a 
component with good mechanical strength and up to 65% open porosity to be developed. 
Still within the same focus, that of the study on the handling of nanometric and/or 
submicrometric powders, preforms of submicrometric Fe₂O₃ were prepared, combined or 
not with natural raw material (clay from a Brazilian latosol), where by reduction with 
hydrogen a ferrous body with high porosity is generated. This porous piece (metallic 
preform) is then cold-formed for greater densification and, subsequently, sintered, 
allowing the development of a component (metallic or metal matrix composite) with high 
densification. The reduction with hydrogen of a compacted submicrometric Fe₂O₃ at a 
temperature of 700 °C, for 60 minutes, results in a porous body of metallic iron. By 
forming this metallic preform at pressures above 400 MPa, a ferrous component with 
densification above 95% is obtained, after sintering at a temperature of 890 °C. This 
component has a hardness similar to that of a commercial material (carbonyl iron) sintered 
under the same conditions, but it presents better densification, in addition to allowing 
lower sintering temperatures. The addition of fine particles of clay fraction from latosol 
also allows the development of a composite material with a homogeneous distribution of 
the reinforcement regions, with an excellent interface between the metal matrix and the 
reinforcement material, presenting a hardness of up to 260 HV0.05 after sintering at 
1120 °C. The results show the potential of formulating a substantially more sustainable 
line of research in the area of sintered materials, applying the processing of fine oxides 
powders combined with the hydrogen reduction methodology, for producing high-
performance components at lower processing temperatures. 
 
Keywords: Sustainability; Hydrogen Reduction; Iron oxide; Nanostructured particles; 
Sintering.   
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1. INTRODUÇÃO E CONTEXTUALIZAÇÃO 

O desenvolvimento de novos materiais e o aprimoramento dos processos de 

fabricação para que estes tenham aumentada a sua eficiência energética é de fundamental 

importância para um consumo energético sustentável e que permita reduções das 

emissões de gases de efeito estufa, colaborando assim para atingir os objetivos globais de 

segurança energética, desenvolvimento econômico e sustentabilidade ambiental. 

(INTERNATIONAL ENERGY AGENCY, 2023). 

As oportunidades para aumentar a eficiência de materiais existem em cada 

estágio do seu ciclo de vida, desde o projeto/design e fabricação, passando pelo uso e 

finalmente até o fim da vida útil, englobando projetos para longa vida útil, redução de 

peso dos componentes, redução de perdas de materiais durante a fabricação, menor gasto 

de energia na etapa de processamento, extensão da vida útil, uso mais intensivo, 

reutilização e reciclagem. (INTERNATIONAL ENERGY AGENCY, 2019). 

Uma metodologia que atende bem muitos dos requisitos do processamento 

sustentável é o processamento a partir de pós, que é uma tecnologia que permite ampla 

flexibilidade para o desenvolvimento de uma microestrutura personalizada para as 

características específicas desejadas ao componente final, bem como, pela sua capacidade 

de produção seriada de peças acabadas com geometria complexa e estreitas tolerância 

dimensionais a um baixo custo.  

No quesito sustentabilidade, o processamento a partir de pós permite, além de 

diminuição no consumo energético, uma maior eficiência no consumo de matéria-prima, 

resultando em menores perdas em relação aos processos convencionais, como fundição, 

forjamento e principalmente usinagem. Outro ponto que pode permitir maiores ganhos 

energéticos para o processamento via tecnologia do pó é o uso de pós-finos 

(submicrométricos e/ou nanométricos), os quais podem permitir temperaturas de 

sinterização tão baixas quanto 30% da temperatura absoluta de fusão do material, quando 

trabalhando com pós na escala nanométrica (THÜMMLER e OBERACKER, 1993). 

Além dos ganhos energéticos, o uso de pós nanométricos ainda permite uma 

melhor distribuição de composição química, facilitando a formação de ligas in situ 

(KENEL et al. 2020); (LEE et al. 1997); (PAEK et al. 2019); (ZHANG et al.2013), assim 

como a possibilidade de refino de microestrutura, o que pode permitir uma maior 
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resistência mecânica, como maior dureza e de resistência a tração do sinterizado, devido 

ao menor tamanho de grãos do material (ZHANG et al. 2021).  

Uma forma de aumentar a eficiência energética de um componente é por meio 

da redução de seu peso, o que pode ser obtido, dentre outras formas, por meio do 

desenvolvimento de um material poroso. Materiais metálicos com porosidade 

nanoestruturada e homogeneamente dispersa são reportados como apresentando uma 

combinação única de resistência mecânica excepcional com ultrabaixa densidade (PIKUL 

et al.2019). No entanto, limitações de processo dificultam o desenvolvimento de 

componentes com distribuição homogênea de poros que sejam maiores do que alguns 

milímetros (JIANG e PIKUL, 2021).  

Entretanto, materiais ferrosos com elevada porosidade (>40%) e microestrutura 

ultrafina (nanoestruturada) podem ser desenvolvidos por meio do processamento a partir 

de pós, como no caso da sinterização por spark plasma (SPS) de esferas ocas 

submicrométricas em liga de Fe-N (CUI et al. 2016a). Esses materiais porosos 

apresentam, além de baixa densidade, excelentes propriedades de resistência a 

compressão, com alta tensão de escoamento e larga faixa de escoamento, em forma de 

platô, a qual é apropriada para aplicações de absorção de energia. Adicionalmente, o 

processo se apresenta como sendo uma alternativa sustentável para o desenvolvimento de 

materiais porosos, por não requerer a adição e remoção de elementos formadores de 

vazios (space holders) (CUI et al. 2016b).  

De modo similar, por sinterização de esferas ocas nanoestruturadas de Ni via 

spark plasma sem adição de pressão, Trusov et al. (2019) desenvolveram um material 

com elevada porosidade (até 93%) e com propriedades mecânicas características de 

material para aplicação em absorção de impacto. Elevada sinterabilidade é obtida, devido 

a parede nanométrica (20 nm) das esferas ocas, permitindo aplicar temperaturas de 

sinterização tão baixas quanto 400 °C. 

Nessa direção, o desenvolvimento de um componente metálico poroso com 

baixa densidade, a ser desenvolvido a partir do processamento convencional de 

sinterização de esferas ocas é um tema que ainda está por ser explorado, podendo permitir 

o desenvolvimento de um componente metálico com baixa densidade possuindo 

porosidade nanométrica. 

De outro modo, estruturas metálicas porosas também podem ser geradas a partir 

da redução no estado sólido de um compactado de óxidos finos (MOCELLIN, 2012), 

utilizando hidrogênio ou monóxido de carbono como agente redutor (PATISSON, 
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MIRGAUX, 2020). Comercialmente, esse processo é aplicado na produção de ferro 

esponja, obtido a partir da redução de pellets de minério de ferro, e utilizado como 

matéria-prima em fornos a arco elétrico na produção de ferro e aço (RAABE, TASAN, 

OLIVETTI, 2019).  

Devido as elevadas emissões de gases de efeito estufa causadas pela indústria de 

produção de ferro e aços, as quais representam entre 7 e 9% das emissões anuais de CO2 

(WORLDSTEEL ASSOCIATION, 2024), maior atenção está sendo dada crescentemente 

pela comunidade científica para o desenvolvimento de metodologias que permitam 

realizar a transição da produção de aços baseada em carvão e coque, para a redução de 

minérios com hidrogênio (RAABE, TASAN, OLIVETTI, 2019).  

Adicionalmente, a redução por hidrogênio de óxidos nanométricos de ferro 

também pode ser aplicada para a obtenção de aglomerados de nanopós metálicos, os quais 

após sua moldagem, possibilitam o desenvolvimento de componentes ferrosos com 

densificação total (full density) em temperaturas de sinterização tão baixas quanto 700 °C 

(ZHANG et al. 2021); (LEE et al. 2013).  

Dessa forma, a conformação mecânica de ferro esponja em componentes para a 

posterior sinterização é um processo a ser explorado, podendo assim permitir o 

desenvolvimento de um componente ferroso com elevada densificação, tendo como 

matéria-prima inicial o minério de ferro purificado, sem que esse metal precise passar por 

uma etapa de fusão, representando elevados ganhos energéticos durante o processamento. 

Desse modo, ao utilizar óxidos finos (submicrométricos), temos a possibilidade de 

desenvolver um componente com elevada densificação, sinterizado em temperaturas mais 

baixas, que possa apresentar microestrutura final refinada.  

Além dos minérios comerciais, estudos de recuperação de rejeitos de mineração 

(JOVIČEVIĆ-KLUG et al. 2024) e de recuperação de solos contaminados (MEEGODA, 

KAMOLPORNWIJIT, BATAGODA, 2016) mostraram-se uma metodologia viável para 

a obtenção de ferro e outros elementos metálicos. Considerando que os solos apresentam 

em sua fração argila partículas muito finas, menores que 2 µm (FONTES; WEED, 1991) 

e que as quantidades de óxidos de ferro presentes em latossolos brasileiros podem ser de 

até 800g por kg de solo (KÄMPF; CURI, 2003; APUD FINK et al., 2016), os latossolos 

podem ser utilizados como uma fonte para obter óxidos de ferro de forma sustentável e 

assim reduzir os impactos de mineração. Nesse sentido, estudar a redução de latossolos 

com hidrogênio como uma fonte sustentável para obter ferro metálico é um tema que 

carece maior investigação. Adicionalmente, como nos solos há óxidos 
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termodinamicamente mais estáveis que os óxidos de ferro, os quais não são redutíveis na 

faixa de temperaturas de redução dos óxidos de ferro, estes podem permitir o 

desenvolvimento de compósitos de matriz metálica com reforços possivelmente 

nanoestruturados, sendo outro tema a ser investigado.  

Contudo, além das vantagens apresentadas, diversas dificuldades estão 

associadas a manipulação de pós-finos. Em especial, temos que destacar as dificuldades 

de moldagem, as quais estão relacionadas a baixa escoabilidade dos pós e as perdas de 

pressão por atrito entre partículas durante a compactação. Da mesma forma, há de se 

considerar também aspectos relacionados à segurança, como a piroforicidade dos pós-

metálicos finos (submicrométricos e nanométricos) ou os riscos à saúde humana e de 

animais (devido a facilidade desses pós-finos entrarem em suspensão no ar e assim 

entrarem no corpo dos animais) ou ainda aspectos econômicos, devido aos elevados 

custos associados a produção industrial desses pós. 

Assim, em função do elevado custo das matérias-primas comerciais, citando os 

pós-metálicos finos (como o ferro carbonila para injeção, com custo aproximado de 

USD 10,00 o kg, por exemplo) e das dificuldades associadas aos pós-metálicos 

submicrométricos, além da síntese de pós-finos (submicrométricos), no presente trabalho 

de tese será procurado o uso de matéria-prima natural (óxidos purificados ou parcialmente 

purificados) a depender da aplicação pretendida para o componente sinterizado. 

Nesse sentido, esse estudo propõe o desenvolvimento de componentes, sejam 

eles densos ou porosos (metálicos ou compósitos de matriz metálica) a partir de pós-finos 

(submicrométricos e/ou nanoestruturados) abordando três metodologias distintas de 

processamento, as quais englobam a síntese de pós-finos (partículas de Ni-P 

nanoestruturadas), o uso de uma matéria-prima comercial (Fe2O3) e a obtenção de 

partículas nanométricas a partir da separação da fração argila de latossolos brasileiros.  

Esse estudo visa aprofundar o conhecimento do grupo de pesquisa no 

desenvolvimento de materiais sinterizados a partir de pós-finos, e ao mesmo tempo 

abordar metodologias que permitam alcançar maior sustentabilidade ao processamento 

de materiais a partir de pós. 
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1.1.OBJETIVOS 

O objetivo principal deste estudo é contribuir para o conhecimento do grupo de 

pesquisa no manuseio de partículas finas (submícron e nanométricas) desde a preparação 

do feedstock até o sinterizado final, seja a partir de matérias-primas sintéticas e/ou 

naturais. Adicionalmente, procura-se contribuir com o desenvolvimento de rotas mais 

sustentáveis para a produção de materiais a partir da tecnologia do pó.  

Para avançar no objetivo geral proposto, as seguintes macro atividades foram 

desenvolvidas:  

a) Produção de matéria-prima sintética nanoestruturada por meio da síntese de 

ligas de níquel-fósforo (Ni-P) e o desenvolvimento de um componente 

poroso a partir da sinterização dessas partículas nanoestruturadas 

produzidas;  

b) Produção de componentes metálicos densos iniciando com matéria-prima 

(pós submicrométricos) comercialmente disponível de óxido de ferro 

(hematita - Fe2O3) e o estudo das condições ideais de processamento (tempo 

e temperatura) para a redução completa de um compactado de óxidos de 

ferro;  

c) Avaliação experimental do potencial de obtenção de partículas 

nanoestruturadas a partir de matéria-prima natural (latossolo) por meio da 

separação da fração argila; 

d) Estudo experimental do potencial de obtenção de partículas metálicas a partir 

da redução dos óxidos presentes na fração argila do latossolo;  

e) Avaliação experimental da possibilidade de obtenção de materiais 

compósitos contendo partículas de reforço nanoestruturas utilizando a fração 

argila do latossolo. 
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2. FUNDAMENTAÇÃO TEÓRICA 

Como o presente estudo aborda três temáticas diferentes, as quais são, 

respectivamente, a síntese de partículas nanoestruturadas de níquel-fósforo (Ni-P), a 

redução com hidrogênio de compactados de óxidos de ferro submicrométrico e o uso de 

partículas finas (submicrométricas e nanométricas) da fração argila de um latossolo 

brasileiro, e que, todos os temas são conectados pelo processamento a partir de pós, será 

apresentado um breve capítulo abordando aspectos relacionados ao processamento a 

partir de pós, voltado a pós-finos (submicrométricos e nanoestruturados).  

Na sequência do texto, para evitar confusão entre os temas e facilitar a 

compreensão, cada temática será abordada separadamente em forma de uma seção 

independente, apresentando fundamentação teórica, metodologia, resultados, conclusões 

e referências apresentadas como subcapítulos. 

2.1.PROCESSAMENTO DE MATERIAIS A PARTIR DE PÓS 

O processamento de materiais a partir de pós é uma metodologia de produção de 

componentes a partir da união de materiais particulados, onde uma massa de pós é 

moldada na forma desejada, adquirindo assim uma resistência “à verde” que permita a 

sua manipulação (retirar o componente da matriz e a levar ao forno) e tem suas 

propriedades mecânicas consolidadas por meio de um tratamento térmico de sinterização. 

De um modo geral, o processamento a partir dos pós engloba quatro etapas 

principais, as quais são a obtenção (síntese) dos pós, o preparo dos pós (mistura, 

granulação), a moldagem dos componentes e a sinterização.  

A primeira etapa é a obtenção do material particulado, a qual é uma das etapas 

mais importantes, pois as características que o pó apresentar influenciam todas as etapas 

posteriores de processamento. Diversas técnicas podem ser aplicadas para a obtenção de 

pós, podendo ser processos mecânicos (como a redução do tamanho de partículas sólidas 

por meio das diversas técnicas de moagem), processos de atomização a partir do fundido, 

processos de precipitação de pós a partir de soluções, além de processos de redução (com 

auxílio de gases redutores, como hidrogênio (H2) e monóxido de carbono (CO), por 

exemplo), entre outras (THÜMMLER; OBERACKER, 1993). 

Após produzida a matéria-prima, é realizada a preparação dos pós-metálicos, 

com a finalidade de facilitar a moldagem dos componentes, por meio do ajuste de 

propriedades de escoabilidade dos pós, classificação de tamanho de partícula, mistura e 
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homogeneização da distribuição da granulometria do pó e dos elementos de liga, além da 

adição de lubrificantes ou ligantes, caso necessários. 

Quando trabalhando com pós muito finos, em especial para tamanhos inferiores 

a 10 µm, uma etapa de aglomeração dos pós via granulação faz-se necessária para 

otimizar a escoabilidade do pó, além de aumentar a densidade aparente do material. A 

granulação é especialmente importante para melhorar a escoabilidade de pós muito finos 

ou para evitar a segregação de misturas. O processo de aglomeração por granulação pode 

ser obtido por diversas metodologias, divididas em duas classes principais, a granulação 

a seco e a granulação via úmida.  

A granulação a seco é obtida por meio de compactação (seja por briquetagem ou 

por rolos compactadores), seguida por moagem e peneiramento, como ilustra a Figura 1.  

Figura 1: Diagrama esquemático do processo de granulação a seco. 

 

FONTE: adaptado de Shanmugam (2015) 

Já o processo geral de granulação via úmida é apresentado na Figura 2, onde 

temos inicialmente a massa de partículas secas, seguida pela adição da solução de 

granulação (solvente + ligante), seguido por uma etapa de mistura e secagem e por fim, 

pela separação por tamanhos de grânulos desejados. 
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Figura 2: Diagrama esquemático do processo de granulação via úmida. 

 

FONTE: adaptado de Shanmugam (2015) 

Diversas técnicas de granulação via úmida podem ser utilizadas 

(SHANMUGAM, 2015); (SZULC et al. 2024), como a granulação em leito fluidizado 

(PANG et al. 2024); (DE ANDRADE et al.2018), granulação por pulverização (spray-

drying) (SAMOKIN et al.2021), granulação por liofilização (freeze-drying) (DU et al. 

2023), granulação em tambor rotativo, entre outras.  

Da mesma forma, diferentes elementos ligantes podem ser utilizados, como por 

exemplo, polivinil álcool (PVA) (AVCIOGLU; OZKAL, 2019); (NAMPI et al. 2011), 

polivinil butiral (PVB) (SAMOKIN  et al. 2021); (DOROFEEV et al. 2023); 

polivinilpirrolidona (PVP) (KIM e JUNG, 2007), polietilenoglicol (PEG) (DOROFEEV  

et al. 2023), sacarose (SAMOKHIN et al. 2024); (DOROFEEV  et al. 2023), ou ainda 

somente utilizando um dispersante adicionado ao solvente (DU et al. 2023); (MIAO et al. 

2020).  

Realizada a preparação dos pós (quando necessária), a próxima etapa é a 

moldagem onde a massa de pós recebe a forma desejada para o componente. Diferentes 

técnicas podem ser aplicadas para a moldagem dos pós, dentre essas, podemos citar a 

compactação uniaxial em matriz, compactação isostática, laminação de pós, extrusão de 

pós e moldagem de pós por injeção, além de processos a partir de suspensões, como a 

colagem de barbotina (slip casting) e da deposição sobre fitas (tape casting), usual para 

materiais cerâmicos (THÜMMLER; OBERACKER, 1993). A técnica escolhida é a que 

melhor permite obter a forma e as propriedades desejadas para a peça. 

Assim como na etapa de preparo dos pós, na etapa de moldagem os pós-finos 

tendem a apresentar algumas dificuldades de processamento, em especial, pôr as 

propriedades de escoabilidade serem inferiores nos pós-finos e ao maior atrito entre 
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partículas. Essas dificuldades tendem a levar a menores valores de densidade relativa à 

verde no componente moldado, se comparado a um componente obtido com pós maiores, 

como ilustrado qualitativamente na Figura 3. Assim, ajustes de processamento precisam 

ser feitos quando se trabalha com partículas finas, seja na etapa de preparo dos pós, com 

a realização de uma etapa de granulação ou na escolha adequada do processo de 

moldagem, como por exemplo, a moldagem de pós por injeção ou a moldagem a partir 

de suspensões.  

Figura 3: curvas de densidade relativa em função da pressão de compactação para pós-

metálicos e pós cerâmicos, a depender do tamanho de partículas utilizado, ilustrando as 

menores densidades relativas ao utilizar pós-finos. 

 

Fonte: Imagem adaptada de Thümmler; Oberacker (1993). 

Por fim, o componente moldado é levado a um forno para o aquecimento da 

massa de pós em temperaturas superiores a 50% da temperatura absoluta de fusão (0,5 Tf), 

onde ocorre a formação de uma ligação entre as partículas, num processo denominado 

sinterização. Essa ligação é ocasionada por transferência de massa termicamente ativada, 

causando a formação de contatos de sinterização entre as partículas, a densificação e 

retração do componente e por consequência o aumento de resistência mecânica 

(GERMAN, 2014). Nessa etapa ocorre a consolidação da peça moldada, proporcionando 

a ela as propriedades finais desejadas. 

No caso de partículas finas, ao reduzir o tamanho das partículas, temos uma 

maior área de superfície, além de uma maior quantidade de contatos entre partículas. Da 

mesma forma, como a força motriz de sinterização é inversamente proporcional ao 
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tamanho das partículas a sinterizar, ao reduzir o tamanho das partículas, por exemplo de 

5 µm para 50 nm, temos uma força motriz de sinterização com duas ordens de grandeza 

maior (FANG; WANG, 2010). Dessa forma, com uma força motriz de sinterização muito 

maior, por consequência, a sinterização de pós nanométricos ocorre em temperaturas 

consideravelmente inferiores às necessárias para a sinterização de pós de tamanho 

micrométrico, podendo ocorrer em temperaturas entre 0,2 e 0,3 da Tf (em K), enquanto 

em pós maiores essas temperaturas são na faixa de 0,5 a 0,7 Tf (THÜMMLER; 

OBERACKER, 1993). 

A influência do tamanho de partícula no início da sinterização e na densificação 

do material pode ser vista na Figura 4, como exemplificado para a sinterização de pós de 

Ni (ANDRIEVSKI, 1994 apud RAHAMAN, 2015), onde com a redução do tamanho da 

partícula há um deslocamento do início da sinterização para uma menor temperatura e há 

uma maior densificação do sinterizado. Isso se deve ao fato de, ao utilizar pós menores, 

maior quantidade de contatos de sinterização estarem presentes, o que associado a maior 

força motriz de sinterização (devido a elevada área de superfície), levar ao início da 

sinterização em temperaturas menores.  

Figura 4: Curvas de densidade relativa em função da temperatura de sinterização para 

três pós de níquel com tamanho médio de partículas diferentes, ilustrando o início de 

sinterização e a maior densificação em menores temperaturas para pós com tamanhos 

menores. 

 

Fonte: Imagem adaptada de Andrievski, 1994 APUD Rahaman, 2015. 
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Como ilustrado na Figura 4, a sinterização de pós-finos nos apresenta a 

possibilidade de obtenção de elevada densificação após sinterização ainda em baixas 

temperaturas, o que, por outro lado, para pós maiores (micrométricos) somente é possível 

utilizando técnicas especiais de processamento, como técnicas de compactação isostática 

e/ou à quente, sinterização assistida por pressão, processos de dupla compactação e dupla 

sinterização, elevadas pressões de conformação, ou ainda em elevadas temperaturas.  

A produção de pós-metálicos finos (submicrométricos e nanométricos) é obtida 

com relativa facilidade por meio de processos de moagem de pós de óxidos metálicos até 

a escala nanométrica, seguida de uma etapa de redução por hidrogênio. Essa técnica tem 

sido extensivamente demonstrada na literatura para a formação de aglomerados de 

nanopós, utilizados para a produção de componentes sinterizados com densificação total 

via processos tradicionais de metalurgia do pó (KNORR; NAM; LEE, 2000; LEE; CHA; 

KANG, 2005; LEE et al., 2013; LEE; KANG, 2001; LEE; YOU; CHOI, 2011). 

Quando da sinterização de compactados preparados com aglomerados de 

nanopós em liga γ-NiFe, partindo de uma densificação a verde de 45 %, Knorr, Nam e 

Lee (2000) encontraram total eliminação de porosidade intragranular (no interior dos 

grânulos) após sinterização em 1026 °C, porém há manutenção de porosidade entre 

grânulos. O aumento da densidade a verde do compactado para 73% de densificação, com 

a diminuição da porosidade entre grânulos por compactação em elevadas pressões de 

1250 MPa, permitiu a obtenção de um componente com densificação total após 

sinterização em 1000 °C (LEE e KANG 2001).  

O ajuste na distribuição de tamanho de aglomerados dos nanopós permite que, 

componentes com menor densidade à verde possam atingir densidade total em 

temperaturas de sinterização relativamente baixas. Lee et al. (2013) reportam que, 

ajustando a distribuição de tamanho dos aglomerados de nanopós de Fe para uma faixa 

entre 0,5 e 5,0 µm (por meio de um processo de moagem), foi possível obter densidade 

total em um componente sinterizado na temperatura de 700 °C, o qual após compactação 

em pressão de 250 MPa apresenta 46 % de densificação a verde. Durante o processo de 

sinterização, já ao atingir 700 °C, os compactados apresentam 96,3 % de densificação e 

após 4 horas em 700 °C apresentam 99 % da densidade teórica (TD – theoretical density). 

O tamanho médio de grãos apresenta crescimento de 570 nm para 1,3 µm após 4 horas 

em 700 °C. O baixo crescimento de tamanho de grãos está associado ao efeito de fixação 

de poros finos (pore pinning), os quais estão localizados nos contornos de grãos e junções 

triplas, no estágio final de sinterização. 



32 

Avaliando a evolução do processo de sinterização com a temperatura, Zhang et 

al. (2021) reportam o desenvolvimento de um componente com densidade total a partir 

da sinterização de compactados de nanopós de ferro em temperaturas entre 600 e 1300 °C. 

Os corpos de prova foram preparados por compactação dos nanopós em 300 MPa, 

mantendo a pressão final por 120 segundos e posteriormente sinterizados sob fluxo de 

H2. Densidade total é obtida em temperaturas de sinterização superiores a 700 °C 

(97,3 % TD, resistência a tração de 510 MPa, 14 % de alongamento, microdureza de 

200 HV e tamanho de grão de 0,45 µm), alcançando 99,6 % TD em 1300 °C (com 

resistência a tração de 334 MPa, 33,4 % de alongamento, microdureza de 59 HV e 

tamanho de grão de 81 µm). Até temperatura de sinterização de 900 °C, o crescimento de 

grão é moderado (1,08 µm), com crescimento de grão acelerado em temperaturas 

superiores. 

Nesse sentido, a sinterização de partículas metálicas finas (na escala submícron 

e nanométrica) é uma alternativa para a produção de componentes com alto desempenho 

ainda em moderadas temperaturas de sinterização, devido a elevada força motriz de 

sinterização oriunda da elevada área de superfície que estas partículas apresentam, 

permitir excelente sinterabilidade ao compactado de pós. 

Dentre as diversas metodologias para a obtenção de partículas finas 

(submicrométricas e nanoestruturadas), temos as técnicas de síntese a partir de soluções 

aquosas contendo íons dos metais a precipitar; a redução por hidrogênio de partículas 

finas de óxidos metálicos; além da obtenção de partículas finas já presentes na natureza, 

oriundas a partir dos processos de intemperismo. Dessa forma, a manipulação de 

partículas finas oriundas a partir dessas três metodologias será abordada nos próximos 

capítulos. 
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2.2.PARTE 1: SÍNTESE DE PARTÍCULAS DE NI-P NANOESTRUTURADAS E 

SINTERIZAÇÃO DE AMOSTRAS PRODUZIDOS A PARTIR DESTAS  

2.2.1. Síntese de partículas finas  

O uso de partículas finas no processamento por pós apresenta algumas 

vantagens, dentre as quais podemos citar a possibilidade de obtenção de melhores 

propriedades mecânicas por meio de refinamento de grãos do sinterizado, uma maior 

homogeneidade química devido as menores distâncias de difusão dos átomos entre as 

partículas, ou ainda menores temperaturas de sinterização, já que há uma maior área de 

superfície e por consequência maior força motriz de sinterização em pós-finos 

(THÜMMLER; OBERACKER, 1993). 

A produção de partículas metálicas para uso no processamento de materiais a 

partir do pó, em especial partículas finas, pode ser obtida, entre outros métodos, a partir 

de uma solução aquosa contendo íons do metal que se deseja gerar (THÜMMLER; 

OBERACKER, 1993). Dentre as diferentes técnicas que se utilizam de um meio aquoso, 

a deposição autocatalítica (electroless) é uma metodologia que permite a síntese de pós 

nanoestruturados para a metalurgia do pó, além de ser amplamente utilizada para a 

deposição de revestimentos (MALLORY, 1990; OKINAKA; OSAKA, 1993), gerar 

estruturas complexas micro e nanoestruturadas (SCHAEDLER et al., 2011), esferas ocas 

(BERNARDI et al., 2008; DENG et al., 2005; TIERNO; GOEDEL, 2006), entre outras. 

A síntese (deposição química) de pós-metálicos puros e/ou ligas, por meio de 

um processo autocatalítico envolve mecanismos eletroquímicos que compreendem a 

simultânea redução catódica do metal e a oxidação anódica de um agente redutor 

(MALLORY, 1990; OKINAKA; OSAKA, 1993), como apresentado na Equação 1 e na 

Equação 2, exemplificadas para a redução de Ni2+ com hipofosfito de sódio em solução 

básica:  

Reação parcial 

anódica: 

������ → 	
����� +  ��� Equação 1 

���	�� + ��	 → ���	�� + 2�� + 2�� E0= +1,57 V 

Reação Parcial 

catódica: 

������ + ���  → � Equação 2 

���� + 2��  → ��� E0= -0,25 V 

as quais, em uma reação global, podem ser descritas, como apresentado na Equação 3:  
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Reação global: ������ + ������ → � + 	
����� Equação 3 

 ���� + ���	�� + ��	 → ��� + ���	�� + 2�� E0 = + 1,27 V 

onde Mn+
 representa o sal metálico, Red o redutor, ambos em solução, M o metal 

reduzido e Oxn+ é o produto de oxidação do redutor.  

As condições eletroquímicas para que a redução e a deposição química ocorram 

são que o potencial de oxidação do redutor seja maior do que o potencial de redução do 

íon metálico, e que o metal possua uma razoável atividade catalítica com o substrato sobre 

o qual será depositado. O processo de deposição por electroless é chamado de uma reação 

autocatalítica, pois o próprio material precipitado atua como catalisador da reação de 

redução (MALLORY, 1990).  

Diversos metais podem ser depositados de forma individual por meio da 

deposição autocatalítica, os quais apresentam características de catalisador, como Ni, Co, 

Ag, Au, Cu, Pt, além da possibilidade de formação de ligas por meio da co-deposição 

destes com diversos outros elementos, como P, B, Fe, Mo, W, V, Cr, Zn (OKINAKA; 

OSAKA, 1993). 

2.2.1.1.Síntese de Esferas Ocas Micrométricas e/ou Nanoestruturadas 

Devido à presença de cavidades, estruturas ocas apresentam uma área de 

superfície significativamente maior e uma densidade muito menor do que a de uma 

partícula sólida densa, para volumes equivalentes de material. Assim, partículas ocas 

permitem obter uma combinação única de propriedades com aplicações em 

micro/nanorreatores, na catálise, no armazenamento de energia, como sensores, na 

biomedicina, na recuperação ambiental, no desenvolvimento de estruturas leves, entre 

outras (SOARES et al. 2018): (LU; GAO, 2016), (YU, YU, LOU, 2018).  

A síntese de estruturas ocas submícron/nanoestruturadas pode ser obtida de 

forma mais efetiva a partir do uso de um modelo (template). Esse modelo pode ser 

dividido em 3 classes: modelo duro (hard template), modelo macio (soft template) e 

automodelo (self template) (WANG et al., 2016). Num processo típico, a formação de 

esferas ocas se inicia com a produção dos modelos, a qual é seguida por uma etapa de 

revestimento da superfície externa do modelo com uma camada do material desejado, 

formando uma estrutura compósita do tipo casca-modelo (shell-template). Por fim, por 
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meio da remoção seletiva do material do modelo de sacrifício, esferas ocas são geradas 

(WANG et al., 2016). 

Em sua grande maioria, os processos utilizando um modelo podem ser 

consideradas técnicas bottom-up (LU; LIEBER, 2007), sendo que o tamanho e a forma 

da cavidade interna da estrutura oca dependerão do modelo aplicado, já a espessura da 

casca do material dependerá dos parâmetros do processo de deposição (WANG et al., 

2016). 

O uso de modelos rígidos leva a controle de forma e de distribuição de tamanho 

das esferas ocas (LOU; ARCHER; YANG, 2008), entretanto, o processo de remoção dos 

modelos duros é relativamente complexo e demorado. Uma alternativa para facilitar o 

processo é o uso de modelos macios, os quais são líquidos ou gases, podendo ser 

encontrados na forma de gotas em emulsão, micelas e/ou vesículas ou bolhas de gás, 

tornando a etapa de extração do modelo muito mais simples (SOARES et al., 2019; 

WANG et al., 2016). Porém, como os modelos são flexíveis, há um menor controle de 

tamanho e forma nessa metodologia em relação aos modelos duros (LOU; ARCHER; 

YANG, 2008).  

Destas estratégias, uma abordagem para gerar modelos macios é a formação de 

micelas e/ou vesículas, as quais podem ser formadas por automontagem (self-assembling) 

de moléculas anfifílicas (surfactantes, copolímeros em bloco etc.) acima de uma 

concentração micelar crítica (CMC), quando em uma fase solvente (YU; YU; LOU, 

2018). Para direcionar a deposição de metais em meio aquoso, modelos do tipo 

micela/vesícula obtidos a partir de surfactantes aniônicos, como, por exemplo, o SDS 

(dodecil sulfato de sódio) (WANG et al., 2016), ou surfactantes catiônicos como o CTAB 

(brometo de cetiltrimetilamônio) (LI; ZHANG, 2017) podem ser utilizados. 

De forma similar, agregados poliméricos livres de surfactantes também têm sido 

reportados como modelos para direcionar a formação de esferas ocas, como, por exemplo, 

o uso de agregados de polietilenoglicol (PEG-MM20000) para direcionar a deposição de 

esferas ocas de CoPd (LI et al., 2006) ou micelas de polietilenoglicol como modelo macio 

para direcionar a formação de esferas ocas de Cu2O (XU et al., 2007b). 

2.2.1.2.Síntese de esferas ocas de Ni e suas ligas 

Esferas ocas em ligas de Ni possuem aplicações potenciais como materiais para 

catalisadores em diversas áreas, como na eletrólise de água na produção de gás hidrogênio 

(DAS et al. 2020; XIANG et al. 2021), em eletrodos para baterias de íon-Li (LIU et al. 
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2015) ou de íon-Na (FULLENWARTH et al. 2014, SUN; NI, 2022), no armazenamento 

de energia como supercapacitores (CHANG et al. 2016; HOU et al. 2017), como 

propelente sólido (ZHANG et al. 2021), em materiais de absorção de micro-ondas 

(WANG et al. 2013; GUO et al. 2016); ou materiais de tratamento ambiental, com 

remoção de contaminantes do ambiente (LIN et al. 2024), ou ainda como materiais para 

estruturas leves (TRUSOV et al. 2019). 

Para o desenvolvimento de esferas ocas submicrométricas e/ou nanoestruturadas 

em ligas a base de Níquel, a cavidade pode ser gerada utilizando modelos macios (BAO 

et al., 2003; CHANG et al., 2016; LIU; LIN; TONG, 2015), modelos duros (CHEN; XU; 

LIU, 2015; WANG et al., 2013, WANG et al., 2008) ou mesmo sem o uso de um modelo 

(LIU et al., 2016). A deposição do metal sobre o modelo pode ocorrer por reações redox 

utilizando processos hidrotérmicos em autoclave (LI et al., 2009), processos 

solvotérmicos (GUO et al., 2016), de eletrodeposição (DUAN et al., 2006; XU et al., 

2007a), ou ainda por deposição autocatalítica (electroless) (BERNARDI et al., 2008; 

DENG et al., 2005; XU et al., 2003).  

Nesses processos autocatalíticos, íons de níquel (Ni2+) são depositados sobre um 

modelo e em uma etapa posterior, reduzidos a níquel metálico, o qual atuará como 

catalisador para posterior deposição de níquel, formando uma camada de metal. Alguns 

mecanismos para a produção de esferas ocas em ligas de Ni serão apresentados a seguir: 

Liu et al. (2005) utilizaram um sistema de micelas de níquel dodecilsulfato 

(Ni(DS)2) como modelo, obtendo nanoesferas ocas de Ni com tamanhos de 50 – 60 nm 

em um processo hidrotérmico (a 100 °C por 14 horas) de uma solução alcalina a partir da 

reação redox de Ni(DS)2 com NaH2PO2 (ver Figura 5). Nesse processo, o Ni(DS)2 

(sintetizado previamente com SDS e cloreto de níquel - NiCl2.H2O) foi utilizado tanto 

para gerar a estrutura de micelas quanto como fonte de íons Ni2+, as quais são reduzidas 

para níquel metálico pelo NaH2PO2. 
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Figura 5: Ilustração de um possível mecanismo de formação das esferas ocas de níquel a 

partir de uma modelo macio de níquel dodecilsulfato.  

 

Fonte: Liu et al. (2005). 

Já em um processo sem uso de modelo (automodelo), DENG et al. (2005) 

relatam a síntese de esferas ocas submicrométricas de Ni preparadas por meio de um 

processo de redução autocatalítico (electroless) contendo sulfato de níquel 

(NiSO4.6H2O), hipofosfito de sódio (NaH2PO2.H2O) e hidróxido de sódio (NaOH), além 

de ácido acético e ácido cítrico. Segundo os autores, a partir de uma solução aquosa de 

NiSO4.6H2O com NaOH sob agitação, é formado um coloide de Ni(OH)2, o qual é 

estabilizado com etileno glicol e posteriormente reduzido com NaH2PO2.H2O, formando 

uma camada de Ni metálico, a qual atua como início para a subsequente redução 

autocatalítica (Figura 6).  

Figura 6: Ilustração do procedimento para preparo de esferas ocas de níquel assistida 

por automodelo de hidróxido de níquel.  

 

Fonte: Adaptado de Deng et al. (2005). 
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Segundo os autores, as partículas coloidais de Ni(OH)2 adsorvem os íons em 

solução, como uma dupla camada elétrica ao redor das partículas para manter o balanço 

elétrico, e assim, uma grande quantidade de íons Ni2+ são ligados nas superfícies da 

partícula (primeira ilustração da Figura 6).  

Adicionando o hipofosfito de sódio à solução, este é dissolvido e as moléculas 

de hipofosfito (H2PO2
-) difundem para a superfície da partícula, levando as reações redox 

in situ do Ni2+ com o H2PO2
-, as quais são autocatalisadas preferencialmente ao redor das 

partículas de Ni(OH)2 gerando rapidamente uma fina camada de Ni. 

 Ni�� + H�PO�� + OH� → Ni + HPO��� + H� + 1
2 H� Equação 4 

Como uma grande quantidade de íons Ni2+ e OH- estão sendo consumidos na 

Equação 4 , a reação de equilíbrio é movida para o lado direito (Equação 5),  

 Ni OH!� ↔ Ni�� + 2OH� Equação 5 

decompondo continuamente o Ni(OH)2 em íons Ni2+ e OH-, fazendo com que a partícula 

coloidal fique cada vez menor, até eventualmente desaparecer (Figura 6, passos 1 e 2). 

Com isso, a continuidade dos processos de redução e deposição, faz com que 

átomos de Ni sejam continuamente adicionados à camada de Ni metálico formada 

anteriormente, (Figura 6, passo 2), aumentando sua espessura e resultando em uma esfera 

oca de Ni metálico, com P (oriundo do agente redutor) em solução sólida ao final. Por 

meio desse processo, esferas ocas de Ni-P com diâmetros de até 3 µm podem ser obtidas. 

Resultados semelhantes são reportados por DENG et al. (2006), onde esferas ocas de até 

5 µm de diâmetro e com ~80 nm de espessura de parede são obtidas utilizando a mesma 

metodologia. 

Também por deposição autocatalítica, Tierno e Goedel (2006) reportam a 

deposição de ligas de Ni sobre esferas de polimetilmetacrilato (PMMA) ativadas com 

íons de estanho (Sn2+) e íons de Paládio (Pd2+), as quais atuam como modelo duro para 

direcionar a deposição da liga metálica. O procedimento para a deposição é descrito na 

Figura 7.  

Numa primeira etapa é sintetizada a esfera de PMMA, para usar como modelo 

duro. Em duas etapas posteriores, ativação com Sn2+ e Pd2+ é realizada, para gerar uma 

superfície catalítica, sobre a qual os íons de Ni2+ oriundos do banho, possam ser 

depositados e em processo autocatalítico, reduzidos, formando uma camada de Ni 
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metálico sobre a superfície da esfera de PMMA. Por fim, por meio de ataque com 

solventes, o núcleo de PMMA é removido, resultando em uma esfera oca.  

Figura 7: Representação esquemática do procedimento geral para preparar microesferas 

ocas de Ni a partir da deposição de liga de Ni sobre modelo duro de PMMA. 

 

Fonte: Adaptado de Tierno e Goedel (2006). 

E por fim, temos os trabalhos de Bernardi et al. (2008) e de Tontini (2013), 

desenvolvidos aqui na UFSC, os quais reportam a síntese de esferas ocas de Ni-P e Ni, 

respectivamente. Bernardi et al. (2008) utilizam como modelo uma máscara de SDS em 

formato de vesícula, a qual, em um processo de deposição autocatalítica direciona a 

deposição de Ni, resultando em esferas ocas de até 2 µm de diâmetro. De forma similar, 

Tontini (2013), descreve a formação de esferas ocas de Ni utilizando agregados de 

polietilenoglicol (PEG MM10000) como modelo. As etapas para a síntese de esferas ocas 

descritas nos estudos acima citados são descritas na Figura 8, exemplificado para o SDS 

como surfactante e o PEG como agregado polimérico, formando estruturas do tipo 

“novelo de lã” como modelo para a deposição de Ni-P e Ni (TONTINI, 2013). 

Inicialmente, é necessário formar o modelo desejado, para numa próxima etapa, 

o material a ser depositado interagir com as moléculas do polímero, direcionando a 

deposição. Por fim, uma etapa de extração (seja química ou térmica) remove o modelo, 

resultando em uma esfera oca. 
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Figura 8: Representação proposta para o direcionamento de deposição de partículas de 

Ni-P a partir de vesículas de SDS e estruturas no formato de “novelos de lã” de PEG.  

 

Fonte: Adaptado de Tontini (2013) 

Já Trusov et al. (2019) reportam a síntese de esferas ocas de níquel a partir da 

combustão de uma solução por pulverização (spray-solution combustion synthesis – 

SSCS), na qual esferas de até 5 µm de diâmetro e casca de 20 nm de espessura podem ser 

geradas. A rápida sinterização por spark plasma (SPS) sem aplicação de pressão, em 

temperaturas tão baixas como 400 °C e tempos de 15 minutos, permite o desenvolvimento 

de uma estrutura leve, com até 93% de porosidade, e que apresenta o característico 

comportamento de absorção de energia mecânica.  

Dessa forma, a sinterização de esferas ocas em ligas de níquel pode permitir o 

desenvolvimento de um material leve com potenciais aplicações na absorção de energia, 

como a absorção de impacto, por exemplo. Assim, a sinterização de esferas ocas de NiP 

geradas por meio da síntese autocatalítica reportada por Bernardi et al. (2008) e por 

Tontini (2013) será estudada, procurando o desenvolvimento de um material leve com 

potencial aplicação para absorção de energia.  

 

  



46 

2.2.2. Metodologia  

A Figura 9 apresenta um fluxograma descrevendo a sequência de processamento 

utilizada, desde a síntese das partículas de NiP, o processamento para produção de um 

componente e as etapas de caracterizações utilizadas.  

Figura 9: Fluxograma descrevendo o processamento das partículas de NiP desde a 

síntese até a sinterização final.  

 

Fonte: elaborado pelo autor 

Para a síntese das partículas (ocas) de Ni-P, foram utilizados os seguintes 

reagentes (Tabela 1). 

Tabela 1: Reagentes utilizados nas sínteses e seus respectivos fornecedores.  

Reagente Nome MM Fabricante 
NiCl2•6H2O Cloreto de níquel hexahidratado 237,69 Êxodo Científica 

SDS Dodecil sulfato de sódio 88,38 Êxodo Científica 
NaOH Hidróxido de sódio 40,00 Nuclear 

NaPO2H2•H2O 
Hipofosfito de sódio 

monoidratado 
105,99 Êxodo Científica 

Fonte: elaborado pelo autor 
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2.2.2.1. Metodologia de Preparação das Partículas Ocas de Ni-P 

A produção das esferas ocas de Ni-P foi realizada com base na descrição 

encontrada na literatura (BERNARDI et al., 2008; TONTINI, 2013). A Tabela 2 

apresenta as quantidades de cada reagente utilizado para a síntese das esferas ocas da 

formulação S.01.  

Tabela 2: Quantitativo de cada reagente utilizado na síntese das amostras do grupo S.01.  

Fonte: elaborado pelo autor 

O procedimento para a síntese das esferas ocas de liga Ni-P, utilizando vesículas 

de SDS como máscaras (modelo) de sacrifício e hipofosfito de sódio como agente redutor, 

são descritas a seguir. Todo o procedimento foi realizado com as soluções sob agitação 

magnética e a uma temperatura de 80 °C.  

• Dissolve-se 3 mg (1,04x10-2 mmol) de SDS em 15 ml de água.  

• Dissolve-se 2,711 g (11,41 mmol) de ��#$� • 6��	 em 15 ml de água e mistura-

se ao SDS. É formada uma solução de coloração verde escura (viva).   

• Mantêm-se a mistura sob agitação por 30 min. 

• Dissolve-se 0,92 g (23,00 mmol) de NaOH em 20 ml de água e mistura-se na 

solução. Agita-se fortemente durante 5 minutos, para formar um coloide de 

coloração verde clara (pálida) de �� 	�!�. 

• Dissolve-se 4,362 g (41,15 mmol) de �'�	��� • ��	  em 10 ml de água e 

acrescenta-se na solução sob forte agitação. 

Após aproximadamente 2 – 3 minutos da adição do agente redutor (item e), dá-

se o início da reação de redução, onde pequenos pontos escuros são formados no interior 

da solução. Em seguida, se inicia uma intensa evolução de gases e a solução adquire 

coloração preta de forma abrupta. Em pouco mais de 5 minutos a evolução de gases 

encerra e o pó produzido se acumula ao fundo do recipiente deixando a solução restante 

Função do reagente Reagentes 
químicos 

Quantidade 
(g) 

Quantidade 
(mmol) 

Concentração 
(molL-1) 

Fonte de íons de Ni NiCl2•6H2O 2,711 11,41 0,76 
Agente complexante NaOH 0,920 23,00 0,38 

Agente redutor NaPO2H2•H2O 4,362 41,15 4,11 
Agente formador de 

máscara 
SDS 3 (mg) 1,04 x 10-2 6,93 x 10-4 
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transparente. O pH resultante da solução, medido com fita indicadora, se encontra entre 

2 e 3. 

Por fim, o precipitado foi lavado 3 vezes com água destilada e 3 vezes com etanol 

e 1 vez com acetona, e separado magneticamente. Posteriormente, o precipitado foi 

calcinado em estufa à vácuo a 100 °C por 2 horas. 

2.2.2.2.Preparação dos Corpos de Prova  

A moldagem dos corpos de prova foi avaliada por meio de duas técnicas, a 

primeira utilizando uma rota úmida e a segunda por compactação uniaxial em matriz de 

duplo efeito. 

Na moldagem via meio aquoso, utilizou-se da técnica de colagem de barbotina, 

procurando evitar deformações mecânicas nas partículas de Ni-P possivelmente ocas. A 

metodologia de preparo das suspensões a ser seguida é a descrita em VIEIRA et al.(2011) 

e será brevemente apresentada aqui.  

As suspensões foram preparadas por meio da adição das partículas de Ni-P em 

água destilada contendo dispersante poli-acrilato de amônio (DOLAPIX CE 64) e pH 

ajustado para 10.0 ± 0.1 com hidróxido de tetrametilamônio (TMAH). O dispersante deve 

adsorver nas partículas de Ni-P para fácil dispersão destas no meio aquoso. O quantitativo 

total de sólido proposto para a suspensão é de 30 %v/v. Para o preparo, as suspensões 

foram previamente desagregadas com um ultrassom de ponteira for 3 minutos.  

As suspensões foram moldadas por colagem de barbotinas (slip casting) sobre 

um molde plano de gesso utilizando um molde polimérico cilíndrico de drenagem para 

assegurar filtração uniaxial. Após a moldagem, as amostras foram removidas do molde e 

levadas a uma estufa a 75 °C, por 4 horas para secagem. 

Já para a compactação uniaxial, as partículas de Ni-P foram inicialmente 

granuladas com polivinil butiral (PVB) para ajuste da escoabilidade. A metodologia de 

granulação envolve a dissolução do polímero (utilizado em 2% em massa em relação a 

massa de sólidos na suspensão) em etanol. Após obter uma solução homogênea, as 

partículas de Ni-P foram adicionadas e agitadas até obter uma suspensão homogênea. A 

suspensão foi então aquecida até temperatura de 100 °C para a remoção do etanol. Por 

fim, a massa seca (partícula + polímero ligante) foi moída para diminuição de tamanho 

dos aglomerados e estes foram separados em faixas de tamanho de grânulos (53 – 

180 µm; 180 – 250 µm e 250 – 500 µm). Por fim, os grânulos foram compactados em 

amostras cilíndricas de 9,9 mm de diâmetro por 0,25 mm de altura e uma massa média de 
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0,75 g por amostra, em pressões entre 50 e 250 MPa, para avaliar a moldagem de corpos 

de prova e a manutenção da estrutura esférica das partículas. 

Por fim, a sinterização dos componentes foi realizada em forno tubular, sob fluxo 

de 0,4 l/min de uma atmosfera levemente redutora (Ar contendo 5% de H2), em 

temperaturas inferiores a 800 °C, para evitar a formação de fase líquida, devido a fusão 

da fase Ni3P (890 °C). A taxa de aquecimento utilizada foi de 3 °C/min até 440 °C (com 

20 minutos de patamar) para a extração térmica do ligante PVB (para as amostras 

granuladas) ou aquecimento em 5 °C/min até 500 °C (mantendo 40 minutos de patamar) 

para a extração do dispersante DOLAPIX CE 64. Por fim, a taxa de aquecimento até a 

temperatura de sinterização foi de 10 °C/min. Patamar de sinterização inferior a 120 

minutos.  

2.2.2.3.Caracterizações  

As partículas de Ni-P foram caracterizadas quanto a sua morfologia por meio de 

análises de imagem obtidas por microscopia eletrônica de varredura (MEV) (TESCAN 

Vega 3), a distribuição de tamanho de partículas (DTP) foi avaliada a partir de análise de 

imagens MEV utilizando o software ImageJ. A composição química foi avaliada por 

espectroscopia de energia dispersiva de raios-X (EDS) (Oxford Instruments Aztec Energy 

X-Act). As fases cristalinas foram avaliadas por difratometria de raios-X (DRX) (Rigaku 

MiniFlex600 DRX). Para a caracterização dos picos do perfil de DRX foi utilizado o 

software Profex (um software aberto), utilizando a base de estruturas cristalinas gratuita 

disponível na COD (Crystallography Open Database). O comportamento de cristalização 

foi acompanhado por análise térmica por calorimetria diferencial de varredura (DSC) (TA 

Instruments SDT Q600) e por ensaios de sinterização em dilatômetro (Netzsch DIL 

402C), e a densidade é avaliada por Arquimedes. 
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2.2.3. Resultados 

2.2.3.1.Caracterização das partículas de Ni-P sintetizadas:  

Experimentos procurando a síntese de esferas ocas foram realizados, utilizando 

SDS como máscara para direcionar a deposição de Ni, conforme descrito nos estudos de 

BERNARDI et al. (2008) e TONTINI (2013). Na Figura 10-a está ilustrada a morfologia 

das partículas obtidas, as quais apresentam-se esféricas e com superfície lisa. A análise 

da imagem permite identificar elevada aglomeração das partículas, além de uma larga 

distribuição no diâmetro das partículas, demonstrando um comportamento bimodal. 

Figura 10: Imagens MEV de elétrons secundários (SE) das amostras após síntese, em 

magnificações de 20000X (a) e 70000X (b), ilustrando a morfologia esférica, com larga 

faixa de tamanhos de partículas, em comportamento bimodal. 

 

Esse comportamento de distribuição bimodal de diâmetro das partículas é 

confirmado a partir de medidas de diâmetro das partículas, como ilustrado na Figura 11, 

com média para o primeiro pico em 0,62 µm e desvio padrão de 0,23 µm, e um segundo 

pico com tamanho médio de partículas de 1,55 µm, com desvio padrão de 0,13 µm. Esses 

valores diferem levemente dos encontrados por Bernardi et al. (2008), onde esferas com 

distribuição de tamanhos médio próximos a 2 µm foram encontrados. 

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 11: Histograma da distribuição de tamanho de partículas de Ni-P após a síntese, 

ilustrando uma larga faixa de tamanhos de partículas, em comportamento bimodal.  
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Fonte: elaborado pelo autor 

Análises de composição química via espectroscopia de energia dispersiva (EDS) 

indicam que as partículas apresentam elevado teor de P (> 9 % em peso), codepositado 

durante o processo de redução do Ni.  

O perfil de DRX das amostras sintetizadas é mostrado na Figura 12, 

apresentando perfil de uma amostra com bastante amorfização, mas ainda assim 

permitindo identificar os picos de difração característicos do Ni CFC (COD 2102245), 

mesmo estando alargados, indicando um pico intenso em 2θ  = 44,497 ° referente ao plano 

(111) e dois outros picos menos intensos em 2θ = 51,851° (200), 2θ = 76,383° (220). O 

tamanho de cristalito é estimado a partir da largura a meia altura (FWHM) do pico de 

maior intensidade, por meio da fórmula de Scherrer, resultando em cristalitos com 4 nm. 

A amorfização presente no difratograma ocorre devido à presença de fósforo intersticial, 

o qual deforma a rede de níquel, reduzindo a ordem a longo alcance. 
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Figura 12: Picos identificados durante a análise de difratometria de raios-X. Somente 

são identificados picos correspondentes a fase Ni CFC (COD 2102245). 
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Fonte: elaborado pelo autor 

A partir das informações obtidas pela análise de DRX pode-se concluir que o P 

está presente em solução sólida no Ni, levando a uma amorfização parcial da liga, como 

já descrito anteriormente (BERNARDI et al., 2008).  

Isso pode ser demonstrado pela formação da fase Ni3P após tratamento térmico 

a 500 °C por 30 minutos, como ilustrado a imagem da Figura 13. Nessa figura pode-se 

identificar os picos localizados em 2θ = (36,381º; 41,767°; 42,824º; 43,627°; 45,265°; 

46,034°, 46,673°; 50,580º; 52,050°; 52,744º; 55,378°; 75,524°; 78,840º; e 89,206°) os 

quais podem ser associados a fase Ni3P (conforme COD 9011823), além dos picos 

correspondentes ao Ni CFC (COD 2102245) em 2θ = (44,497 °, 51,851°; e 76,383°) como 

citado anteriormente. Adicionalmente, como é de se esperar, após o tratamento térmico 

há aumento no tamanho médio de cristalito, onde é identificado o tamanho médio de 

31 nm para a fase Ni CFC e 29 nm para a fase Ni3P. Quantificação de fases indica a 

presença de 42 % em massa de fase Ni CFC e 58 % em massa da fase Ni3P. A partir 

dessas informações e das massas atômicas de Ni e do P, pode-se estimar a composição da 

liga, a qual pode ser caracterizada como contendo aproximadamente 9 % em peso de P. 



53 

Figura 13: Picos identificados durante a análise de difratometria de raios-X após 

tratamento térmico a 500 °C, durante 30 minutos. São identificados picos 

correspondentes a fase Ni CFC (COD 2102245) e a fase Ni3P (COD 9011823) 
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Fonte: elaborado pelo autor 

A cristalização das partículas de Ni-P foi acompanhada utilizando análise 

térmica por calorimetria diferencial de varredura (DSC) (ver Figura 14) obtida em uma 

atmosfera de fluxo de nitrogênio a 10 °C/min. A partir do espectro de DSC obtido é 

possível identificar a presença de um pico exotérmico na temperatura de 337 °C, o qual 

pode ser associado a formação da fase Ni3P, conforme descrito por BERNARDI et al. 

(2008), enquanto um segundo pico, endotérmico, em 897 °C corresponde a fusão da fase 

Ni3P (OKAMOTO, 2010).  

A ocorrência da fusão em uma faixa estreita de temperatura pode ser relacionada 

a composição da liga, a qual é muito próxima à da composição eutética da liga Ni-P, a 

qual se encontra em 10 % em peso de P, evidenciando o que também foi encontrado via 

análises de EDS e quantificação de fase por DRX, como apresentado anteriormente. 



54 

Figura 14: Curva referente a análise térmica de DSC, apresentando um pico exotérmico 

em 337 °C, associado a cristalização da fase Ni3P e outro, endotérmico, em 897 °C, 

referente a fusão da fase Ni3P. 
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Fonte: elaborado pelo autor 

Medidas de densidade foram realizadas pelo método Arquimedes, onde foi 

encontrado que os pós de Ni-P apresentam valores de densidade entre 3,0 e 3,5 g/cm³. 

Esses valores de densidade são consideravelmente inferiores aos esperados para ligas 

densas de Ni-P (8,2 g/cm³ para uma liga Ni-P com 9% em massa de P) (OKINAKA; 

OSAKA, 1993) ou do Ni puro (8,9 g/cm³), dados que sugerem a formação de estrutura 

oca nas partículas durante a síntese e são condizentes com os valores encontrados por 

BERNARDI et al. (2008). 

Procurando evidenciar essa característica oca das partículas e mensurar a 

espessura da parede da camada de Ni, foi realizado ataque químico de corrosão seletiva 

das paredes das esferas utilizando uma solução aquosa de ácido nítrico (20 % v/v de 

HNO3), durante 5 minutos (em temperatura ambiente), conforme descrito por 

BERNARDI et al. (2008). 

Imagens obtidas por microscopia eletrônica de varredura (MEV) das partículas 

atacadas por HNO3 (Figura 15 – a e b) permitem identificar regiões corroídas mostrando 

o interior vazio (oco), o que corrobora com o encontrado nas medidas de densidade. 

Adicionalmente, os detalhes da Figura 15 – c e d, representados pelas setas, ilustram que 
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a camada depositada (casca da esfera) é composta por nanopartículas, confirmando o 

comportamento nanoestruturado encontrado no difratograma de raios-x (Figura 12). 

Figura 15: Imagens MEV – SE das partículas de Ni-P, após ataque com solução de 

HNO3, apresentando a característica oca das partículas imagens a) e b).Já os detalhes 

nas imagens c) e d) ilustram a natureza nanoestruturada da casca das partículas. 

 

Análises de imagem para mensurar a espessura da camada de casca foram 

realizadas, onde valores entre 90 nm e 140 nm puderam ser encontrados. Esses valores 

estão coerentes com os que podem ser calculados a partir da densidade teórica do material, 

densidade para a “esfera oca” e do raio das partículas pela equação 6 (LI et al. 2010):  

 
(
� ) 1 * +1 * ,-

,.
/

0
1
 Equação 6 

 

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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onde t é a espessura da camada de material, R é o raio da esfera, ρh é a densidade da 

“esfera oca” e ρm é a densidade teórica do material.

2.2.3.2.Moldagem de corpos de prova e estudos de sinterização:  

Os corpos de prova para os estudos de sinterização foram produzidos por duas 

metodologias. Em um primeiro momento, as amostras foram produzidas por meio de 

moldagem por meio aquoso (slip casting), onde após a moldagem os corpos apresentam 

densidade à verde de 1,9 g/cm³ (23% de densificação), avaliada por geometria. Já na outra 

metodologia, as amostras foram preparadas por compactação uniaxial. Quando da pressão 

de compactação de 100 MPa, a densidade a verde é de 3,75 g/cm³ (45% de densificação). 

2.2.3.3.Moldagem por slip casting das partículas de Ni-P 

Para definir uma temperatura de sinterização, foi realizado estudo de sinterização 

em dilatômetro até temperatura de 800 °C, para avaliar o comportamento de retração, e 

poder identificar a temperatura a partir da qual se inicia a densificação acentuada da massa 

de partículas de Ni-P. 

As curvas de sinterização em dilatômetro são apresentadas nas Figura 16 e 

Figura 17. Durante o aquecimento, em temperaturas entre 310 e 330 °C (Figura 16), 

temos uma mudança dupla na curvatura da derivada de variação do comprimento em 

relação ao tempo (dL/dt). Nos ensaios de sinterização em dilatômetro, a presença de dois 

picos na primeira derivada da curva de dilatometria podem ser relacionados a uma 

mudança no mecanismo de transferência de massa atuante (THÜMMLER; 

OBERACKER, 1993). Como a cristalização da fase Ni3P ocorre na faixa de temperatura 

em que essa mudança na curvatura é observada, podemos associá-la com essa mudança 

de curvatura da derivada. Como na análise de DSC a taxa de aquecimento utilizada foi 

maior (10 °C/min), pode-se esperar que a temperatura de cristalização tenha sido 

levemente deslocada para temperaturas superiores em comparação ao ensaio de 

sinterização em dilatômetro (realizada em 5 °C/min).  
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Figura 16: a) curva de sinterização em dilatômetro de amostra compactada de Ni-P.  

b) detalhe da mudança de curvatura no aquecimento, associada a cristalização de Ni3P. 

 

Quando é realizada uma nova análise em um corpo de prova que já foi aquecido 

até 500 °C (Figura 17), e por consequência com a fase Ni3P já cristalizada, a curva da 

derivada (dL/dt) apresenta comportamento linear durante o aquecimento, confirmando 

que esse fenômeno é realmente associado a cristalização da fase Ni3P. Densificação do 
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sinterizado inicia em temperaturas logo acima de 650 °C, como ilustrado pelas linhas 

tracejadas apresentadas na imagem.  

Figura 17: Curva de sinterização em dilatômetro, realizada com amostra previamente 

aquecida até 500 °C, ilustrando a ausência da mudança de curvatura durante o 

aquecimento. 
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Fonte: elaborado pelo autor 

Após sinterização em 800 °C por 60 minutos (em dilatômetro), temos elevada 

densificação para o componente sinterizado, sem evidências de manutenção de estrutura 

de casca nas partículas, com as mesmas não podendo ser identificadas isoladamente, 

perdendo a morfologia esférica, conforme ilustra a imagem da Figura 18. Na imagem 

Figura 18-a, temos a ilustração da morfologia do topo da amostra, onde alguns poros 

pequenos estão presentes e as partículas perdem completamente o formato esférico. Já na 

imagem Figura 18-b, temos uma ilustração da seção transversal, após polimento e ataque 

com solução HNO3, onde não temos evidência de manutenção da estrutura oca das 

partículas, podendo ser identificadas duas regiões distintas. Mapas de composição 

química obtidos por EDS (ilustrações da Figura 18-c) nos indicam a presença de uma 

região rica em P, enquanto a outra região somente apresenta a presença de Ni. 
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Figura 18: Imagens MEV – SE da amostra sinterizada em dilatômetro em 800 °C, 

durante 60 minutos. Na imagem a), temos a imagem MEV da superfície da amostra, já 

na imagem b) temos a seção transversal, após lixar, polir e ataque com solução HNO3. 

Nas imagens c) temos os mapas de composição química para uma área selecionada na 

seção transversal, ilustrando o mapa de composição química para os elementos níquel e 

fósforo, respectivamente. 

 

Dessa forma, as amostras moldadas por slip casting (primeiro grupo avaliado) 

foram submetidas a tratamento térmico de sinterização em 500 °C e 700 °C, mantendo 60 

minutos em temperatura de patamar. Após o tratamento térmico, os corpos de prova 

sinterizados apresentam leve aumento na densidade, partindo dos 1,9 g/cm³ à verde para 

2,3 g/cm³.  

Após os tratamentos térmicos, a resistência mecânica desses corpos sinterizados 

foi avaliada de forma qualitativa. As amostras que passaram por tratamento térmico em 

500 °C apresentam baixa resistência mecânica, sofrendo fraturas de forma fácil quando 

manipuladas com as mãos. Já as amostras tratadas em 700 °C apresentam, 

   

Fonte: elaborado pelo autor 
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qualitativamente, uma maior resistência mecânica, sendo que para que ocorra a fratura, é 

necessário o auxílio de ferramenta (alicate de corte). 

Essa diferença na resistência mecânica dos corpos sinterizados nas duas 

temperaturas avaliadas pode ser compreendida ao analisar a seção de fratura apresentada. 

A partir das imagens de MEV da seção fraturada (Figura 19), podemos identificar que 

quando da amostra sinterizada em 500 °C (imagem da Figura 19-a), temos a manutenção 

da característica esférica das partículas, com indícios de início de formação de pescoços 

entre partículas, mas pouco desenvolvidos. Já quando da amostra sinterizada em 700 °C 

(imagem da Figura 19-b), podemos identificar a manutenção da característica esférica das 

partículas maiores, entretanto, as partículas menores acabam sendo consumidas para 

formar contatos de sinterização (pescoços) entre as demais partículas, contatos de 

sinterização estes que agora são bem evidentes. Além disso, a fratura, quando ocorre, está 

localizada nas regiões dos pescoços, não chegando a atravessar as partículas, indicando 

que após 60 minutos em 700 °C ainda há pouca transferência de massa para os contatos 

de sinterização, os quais ainda são a região mais frágil do sinterizado. 

Figura 19: Imagens MEV – SE da região de fratura da amostra sinterizada em (a) 

500 °C/60 min e (b) em 700 °C/60 min.  

 

Análises de absorção de líquido (etanol PA) foram realizadas com os corpos de 

prova após o tratamento térmico, apresentando volume de poros aberos de 65 %. Isso se 

deve em grande parte devido a presença de macroporos no interior das amostras, como 

ilustra a Figura 20-a. Adicionalmente, temos a incorporação de contaminantes, com 

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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regiões ricas em cálcio (Figura 20-b), contaminantes estes que são oriundos do molde de 

gesso utilizado para a moldagem dos corpos de prova.  

Figura 20: Imagens MEV – SE das amostras produzidas via slip casting, após 

tratamento térmico em 700 °C / 60 min. Imagem a) ilustra a presença de macroporos no 

interior das amostras. Imagem b) ilustra a presença de contaminantes (oriundos do 

molde de gesso, identificados por análise de EDS, não mostrada aqui).  

 

2.2.3.4.Moldagem por compactação das partículas de Ni-P 

Devido a presença de macroporos quando da moldagem via slip casting, aliada 

a presença de contaminação de Ca (oriunda do molde de gesso), optou-se por alterar a 

metodologia de moldagem para compactação uniaxial. Amostras compactadas 

uniaxialmente em matriz cilíndrica, foram submetidas a tratamento térmico de 

sinterização em temperaturas entre 600 °C e 750 °C, mantendo por 60 minutos ou 120 

minutos em temperatura de patamar.  

A pressão de compactação avaliada foi entre 50 e 250 MPa. Entretanto, as 

amostras compactadas em 50 MPa não apresentaram resistência à verde suficiente que 

permitisse a manipulação das amostras. Dessa forma, inicialmente, foi avaliada a 

sinterização de amostras produzidas com a menor pressão de compactação que permitisse 

uma amostra íntegra após a moldagem. Assim, amostras compactadas em 100 MPa foram 

sinterizadas nas diferentes temperaturas (entre 600 °C e 750 °C), mantendo 120 minutos 

de patamar. Essas amostras apresentam, após tratamento térmico de sinterização, valores 

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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de densidade por geometria inferior a 4,5 g/cm³ (como ilustrado na Tabela 3), valores 

levemente superiores aos encontrados para as amostras a verde (3,75 g/cm³).  

Tabela 3: Densidade por geometria e densificação percentual (em relação a uma liga de 

NiP com 9% de P), de amostras compactadas em 100 MPa e sinterizadas por 120 

minutos em temperaturas entre 600 °C e 750 °C. 

Temperatura de Sinterização 
(°C) Densidade (g/cm³) 

Densificação (%) 

600 3,93 47,92 
650 3,95 48,17 
700 4,00 48,78 
750 4,30 52,44 

Fonte: elaborado pelo autor 

A morfologia da superfície das amostras após o tratamento térmico de 

sinterização é apresentada nas imagens MEV de elétrons secundários da Figura 21. A 

partir das imagens da superfície das amostras sinterizadas, podemos identificar que 

somente há avanço significativo na sinterização das partículas de Ni-P quando em 

temperaturas superiores à 700 °C, onde as esferas mais finas começam a ser consumidas 

para o avanço da formação de contatos de sinterização entre as esferas maiores, o que é 

refletido na maior resistência mecânica (não fraturar ao manipular) que estas apresentam. 

Nas temperaturas inferiores a 700 °C, somente um leve avanço na formação de pescoços 

entre partículas ocorre.  
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Figura 21: Imagens MEV – SE apresentando a morfologia de superfície das amostras 

compactadas em 100 MPa e sinterizadas em: 600 °C/2h (a); 650 °C/2h (b); 700 °C/2h 

(c) e 750 °C/2h (d).  

 

Avaliando a seção transversal, quando da sinterização por 120 minutos em 

700 °C, ainda temos a manutenção da estrutura do tipo casca bem definida, mas sem 

crescimento considerável das partículas (ver Figura 22-a). Já em 750 °C, essa 

característica começa a ser perdida, acompanhada de um aumento considerável no 

tamanho das partículas, as quais estão sendo consumidas, e coalescidas para formar 

partículas maiores, com elevada densificação na região interna da partícula, como ilustra 

a Figura 22-b. 

  

   
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 22: Imagens MEV – SE da seção transversal de amostras compactadas em 

100 MPa e sinterizadas em 700 °C (a) e 750 °C (b) após 120 minutos em temperatura 

de patamar. Obs. Notar a diferença de tamanho das partículas, devido ao  coalescimento 

das partículas com a temperatura de sinterização.  

 

Após tratamento térmico de sinterização em temperaturas entre 600 e 750 °C, as 

análises de DRX somente apresentam a presença das fases cristalinas Ni e Ni3P, 

identificadas anteriormente (Figura 23). Há crescimento considerável no tamanho dos 

cristalitos a partir da temperatura de 750 °C, os quais foram mensurados por Scherrer a 

partir da largura a meia altura do pico principal, apresentando que a fase Ni possui 

cristalitos com 90 nm, e a fase Ni3P apresenta 80 nm. Em temperaturas inferiores, os 

cristalitos estão na faixa dos 35 nm para ambas as fases cristalinas.  

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 23: Curvas de difratometria de raios-X para as amostras sinterizadas em 

temperaturas entre 600 °C e 750 °C, com tempo de patamar de 120 minutos. Picos 

encontrados correspondentes as fases Ni CFC (COD 2102245) e a fase Ni3P (COD 

9011823) 
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Fonte: elaborado pelo autor 

As amostras compactadas em pressões de compactação entre 100 e 250 MPa 

foram sinterizadas em 700 °C, por 60 minutos, como ilustra a Figura 24 a – d. Ao avaliar 

a seção transversal após polimento e ataque com solução HNO3, podemos identificar a 

manutenção da estrutura de casca nas partículas, mesmo em amostras compactadas em 

250 MPa. Há presença de poros com dimensões da ordem de 3 a 4 vezes o tamanho das 

partículas, como indicado pelas setas vermelhas nas figuras, porém não são identificados 

macroporos, tampouco é possível identificar deformação plástica nas partículas após a 

conformação, mesmo na maior pressão de conformação avaliada.  
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Figura 24: Imagens MEV de elétrons retroespalhados (BSE) da seção transversal (após 

polimento e ataque com solução HNO3), para amostras após tratamento térmico em 

700 °C/60 min. A pressão de compactação utilizada foi: a) 100 MPa, b) 150 MPa, 

c) 200 MPa e d) 250 MPa.  

 

Diferentemente do que foi encontrado a partir das caracterizações após a síntese 

das partículas, após o tratamento térmico de sinterização o núcleo das partículas 

apresenta-se preenchido com material sólido, indicando que não temos a presença de 

esferas-ocas, mas sim uma estrutura núcleo-casca. Nas imagens MEV da Figura 25 com 

maior resolução das partículas, podemos identificar que o material sólido presente no 

interior da partícula (a região núcleo) é composta por um aglomerado de nanopartículas, 

 

     
Fonte: elaborado pelo autor 
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como ilustram as imagens de elétrons secundários (Figura 25-a) e de elétrons 

retroespalhados (Figura 25-b).  

Figura 25: Imagens MEV das partículas de Ni-P após tratamento térmico de 

sinterização em 700 °C, ilustrando a característica de núcleo-casca, com o núcleo sendo 

formado por aglomerados menores, na escala submicrométrica. Imagem a) em SE e 

imagem b) em BSE.   

 

A presença de material sólido no interior das partículas após o tratamento 

térmico de sinterização, como pode ser identificado na Figura 24 e na Figura 25, pode ser 

oriunda de processos incompletos durante a síntese, onde diferentemente da deposição de 

uma camada de NiP sobre uma vesícula, essa deposição tenha ocorrido sobre um 

aglomerado de partículas coloidais de Ni(OH)2, em um processo similar ao reportado 

DENG et al. (2005). Nesse sentido, com o tratamento térmico sob atmosfera redutora 

(H2), esse aglomerado pode ter sido convertido de Ni(OH)2 para Ni durante o ciclo 

térmico de sinterização. 

Esse mecanismo pode justificar por que a microestrutura do sinterizado 

apresenta partículas do tipo núcleo-casca (core-shell), as quais apresentam aglomerados 

de nanopartículas em seu interior (ricos em níquel, contendo pouco ou nenhum P), 

enquanto a casca que envolve esse aglomerado apresenta-se rica em P, como ilustrado 

pelas setas indicativas na Figura 26 a e b. Adicionalmente, análises pontuais de 

composição química por EDS indicam presença de aproximadamente 12% em peso de P 

na camada (casca), enquanto no núcleo, somente níquel pode ser identificado.  

       
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 26: Ilustração dos mapas de composição química dos sinterizados, os quais 

permitem identificar a presença preferencial de P na região das cascas, enquanto a 

distribuição de Ni é mais uniforme por toda a região analisada. Imagem a) sinterizado 

em 650 C e imagem b) sinterizado em 700 °C. 

  

Adicionalmente, como o Ni(OH)2 pode ser solúvel em solução ácida, por este 

ser um hidróxido (base), podemos esperar que, na etapa de caracterização após a síntese, 

quando do ataque com solução HNO3, o hidróxido de níquel tenha sido removido 

preferencialmente, deixando a casca vazia de Ni-P para trás, o que justificaria do porquê 

termos partículas ocas na etapa de caracterização após a síntese, porém em partículas que 

não sofreram nenhum ataque com solução HNO3, como as que foram utilizadas para os 

estudos de sinterização, temos partículas do tipo núcleo-casca (core-shell). 

  

 

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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2.2.4. Conclusões 

A partir do processo de síntese apresentado, é possível descrever a obtenção de 

partículas submicrométricas de Ni-P com estrutura interna vazia (esferas ocas), cuja casca 

nanoestruturada apresenta espessura entre 140 e 200 nm. 

Contrariando os resultados encontrados na etapa de síntese, a análise de seção 

transversal dos sinterizados apresenta partículas do tipo núcleo-casca, com o núcleo das 

partículas composto por partículas nanoestruturadas de Ni e a casca composta por Ni-P, 

com aproximadamente 12% em peso de P. 

Componentes com elevada porosidade são obtidos após tratamento térmico em 

700 °C. Componentes moldados por slip-casting e posterior tratamento térmico em 

700 °C, durante 60 minutos em patamar, resultam em um corpo poroso, com baixa 

densidade (< 2,3 g/cm³), elevada porosidade aberta (65% de poros em volume) e que 

apresente resistência mecânica aceitável. Já em amostras produzidas por compactação 

uniaxial em 100 MPa, sinterizadas em temperaturas de até 700 °C, ainda apresentam 

densidade inferior a 4,0 g/cm³.  

Após tratamento térmico em 700 °C, mantendo por 120 minutos em patamar, 

ainda há evidências de manutenção da estrutura tipo núcleo-casca nas partículas do 

sinterizado. Elevado coalescimento das partículas é observado após tratamento térmico 

em temperaturas de 750 °C, com a perda da característica núcleo-casca no sinterizado.  

Elevada densificação é observada quando de tratamento térmico em 

800 °C/60 minutos, com perda da morfologia das partículas.  
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2.3.PARTE 2: REDUÇÃO DE FE2O3 COM H2  

2.3.1. Conceitos termodinâmicos, cinéticos e estado da arte 

Devido à grande importância do ferro e dos aços para a economia mundial, o 

comportamento da redução de óxidos de ferro é um tema frequente nas pesquisas 

relacionadas a metalurgia do ferro, tendo sido extensivamente investigado desde os anos 

1900, com mais de 20000 artigos publicados referentes a esse assunto (PATISSON; 

MIRGAUX, 2020).  

Somente no ano de 2022, foram produzidas mundialmente 1,88 bilhões de 

toneladas de aço bruto, sendo que 72,4 % dessa produção foi feita via processos usando 

alto-forno e forno conversor a oxigênio (WORLDSTEEL ASSOCIATION, 2024a). 

Como em um alto-forno, o coque atua como fonte de energia e como agente redutor, 

grandes quantidades de monóxido e dióxido de carbono são emitidas para a atmosfera. 

Para cada tonelada de aço produzido, em média 1.89 toneladas de gases de efeito estufa 

são emitidas para a atmosfera, o que faz com que o setor de siderurgia tenha gerado 

emissões diretas de 2,3 bilhões de toneladas de CO2, representando entre 7 e 9 % das 

emissões antropogênicas globais de CO2 (WORLDSTEEL ASSOCIATION, 2024b). 

Esse elevado valor de emissões de gases de efeito estufa nos mostra a 

importância de um repensar na indústria siderúrgica, fazendo-se necessário olhar para 

outras tecnologias que sejam mais sustentáveis. Nesse sentido, uma alternativa é o uso de 

gás hidrogênio no setor de redução de minério de ferro para ferro metálico, visto que o 

uso de hidrogênio tem como produto de redução a formação do metal reduzido e de vapor 

de água, se apresentando uma alternativa para a diminuição nos níveis de emissões de 

gases de efeito estufa desse setor.  

Essa busca por uma mudança no processo de produção de ferro e aço está 

refletida no aumento significativo de publicações relacionadas ao tema redução de 

minério e óxidos de ferro com hidrogênio, especialmente na última década, conforme 

mostra a Figura 27.  

Os dois gráficos na parte inferior da Figura 27 apresentam a distribuição do 

número de publicações com o tempo para os dois primeiros termos pesquisados, 

ilustrando a relevância dada ao tema redução com hidrogênio nos últimos anos. 
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Figura 27: Termos de pesquisa utilizados para identificar a quantidade de publicações 

referentes a redução de óxidos e minérios de ferro, com destaque para a redução 

utilizando hidrogênio, disponíveis na plataforma SCOPUS, junto aos gráficos 

descritivos da quantidade de publicações por ano.  

 

A redução com hidrogênio, na melhor das hipóteses produzida por meio de 

energias renováveis (hidrogênio verde), é uma alternativa voltada para o futuro, quando 

comparada aos combustíveis fósseis comumente usados. Entretanto, alguns fatores 

impedem a troca total das fontes fósseis por hidrogênio para a redução de óxidos de ferro 

(SPREITZER; SCHENK, 2019a).  

Primeiro, atualmente a produção de hidrogênio verde ainda não atende as 

necessidades para a indústria do ferro e aços (BORETTI, 2023). Além disso, há a 

necessidade de criar toda uma nova infraestrutura para a redução de minérios, pois o uso 

de gás hidrogênio nos processos de redução em altos fornos não são viáveis por diversos 

fatores. Isso ocorre, pois o coque é usado nos altos fornos não somente para reduzir, mas 

também para gerar calor e como a redução por hidrogênio é endotérmica, outra fonte de 

energia precisa ser utilizada. Em segundo ponto, a difusividade de hidrogênio em fase 
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líquida é dificultada, tornando o processo de redução menos efetivo (SPREITZER; 

SCHENK, 2019a); (RUKINI et al. 2022). Além disso, em altas temperaturas o gás H2 é 

um redutor menos eficiente que CO como ilustrado no diagrama de estabilidade de óxidos 

(Diagrama de Ellingham) da Figura 28. Dessa forma, para aumentar a capacidade de 

redução de óxidos de ferro por meio da aplicação de processos de redução auxiliados por 

hidrogênio, novos processos se fazem necessários.  

Figura 28: Diagrama de Ellingham para alguns óxidos metálicos selecionados, incluindo 

as linhas para hidrogênio (vermelha), carbono (azul) e monóxido de carbono (verde). 

 
Fonte: Gaskell; Laughlin (2017) 

Nesse contexto, a redução direta por hidrogênio de minérios de ferro (hydrogen-

based direct reduction – HyDR) é a tecnologia mais atraente para a produção 
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verde/sustentável de ferro e aço, por ser uma tecnologia em estágio mais avançado de 

maturação (RAABE, TASAN, OLIVETTI, 2019), isso pois a tecnologia de redução direta 

de ferro (direct reduced iron – DRI ou ferro esponja) já é aplicada na indústria.  

Na redução direta de ferro, a redução dos minérios e óxidos de ferro (na forma 

de pedaços, pellets ou finos) ocorre no estado sólido, utilizando como agentes redutores 

carvão ou uma mistura de CO e H2 obtida a partir da reforma do gás natural (PATISSON; 

MIRGAUX, 2020). Esse processo é normalmente realizado em fornos de poço (shaft 

furnaces), fornos de leito fluidizado ou fornos de retortas, onde os processos comerciais 

de maior representatividade no mercado são o MIDREX e o HYL-ENERGIRON. 

(PATISSON; MIRGAUX, 2020), apresentando uma produção anual de 125 milhões de 

toneladas de ferro em 2022 (BASSON, 2023).  

Procurando viabilizar o processo de redução direta com hidrogênio, diversos 

projetos pilotos em escala comercial estão em desenvolvimento, no entanto, a tecnologia 

ainda está em estágios relativamente iniciais. Alguns exemplos e iniciativas com destaque 

que estão em andamento incluem o Projeto HYBRIT (Suécia) 

(https://www.hybritdevelopment.se/en/), H2FUTURE (Áustria) (https://www.h2future-

project.eu/en), JFE Steel (Japão) (www.jfe-steel.co.jp/en/company/pdf/carbon-neutral-

strategy_220901_1.pdf), Tata Steel (Holanda) 

(https://www.tatasteelnederland.com/en/Green-steel-and-sustainability) e Posco (Coreia 

do Sul) (https://newsroom.posco.com/en/special-project-for-great-conversion-to-low-

carbon-eco-friendly-steelmaking-process-①-hyrex/). (PATISSON; MIRGAUX, 2020); 

(BORETTI, 2023).  

O processo de redução direta do ferro baseado em hidrogênio é uma reação de 

estado sólido que ocorre em várias etapas, onde minérios de ferro (hematita ou magnetita) 

são gradualmente reduzidos a ferro em altas temperaturas, comumente entre 500 a 

1100 °C (SPREITZER; SCHENK, 2019a), como ilustrado pelo diagrama de equilíbrio 

de fases para o sistema Fe-O (Figura 29).  
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Figura 29: Diagrama binário para o sistema Fe-O, ilustrando as regiões de estabilidade 

dos diferentes óxidos de ferro, em relação a composição química e temperatura.  

 
Fonte: Adaptado de Spreitzer e Schenk, 2019a 

Na reação de redução, o hidrogênio reage com o oxigênio quimicamente ligado 

ao óxido de ferro e a sequência de reação prossegue gradualmente do estado de oxidação 

mais alto para o mais baixo do ferro, ou seja, através da hematita (Fe2O3) para magnetita 

(Fe3O4), wüstite (Fe1−xO, onde x indica a deficiência de Fe na rede) e ferro metálico (Fe). 

Em temperaturas abaixo de 570 °C, a wüstite é termodinamicamente instável e, portanto, 

a magnetita é diretamente reduzida a ferro metálico. Dessa forma, o caminho para a 

redução direta da hematita com gás hidrogênio (H2) pode ser descrito pelas seguintes 

reações: 

T < 570 °C  3 Fe�O� + H�  → 2Fe�O6 + H�O 
Fe�O6 + 4 H�  → 3 Fe + 4 H�O 

Equação 7 
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T > 570 °C 3 Fe�O� + H�  → 2Fe�O6 + H�O 

Equação 8  1 * x!Fe�O6 +  1 * 4x!H� → 3 Fe9�:O +  1 * 4x!H�O 
Fe9�:O + H� →  1 * x!Fe + H�O 

As reações químicas apresentadas na Equação 7 e na Equação 8 são reações 

sólido-gás heterogêneas que ocorrem nas interfaces entre gás e sólido e entre sólidos. Em 

nível de grão, essas reações ocorrem sequencialmente, porém em um pellet ou em um 

compactado poroso essas reações podem ocorrer simultaneamente. 

Além dos processos químicos envolvidos com a redução (adsorção do gás, 

reação entre compostos e dessorção do produto gerado), também estão envolvidos 

processos de transporte físico. Isso, pois o reagente gasoso precisa chegar ao local da 

reação e o produto gasoso precisa ser removido, geralmente por difusão em fase gasosa, 

ou então via difusão de espécies na fase sólida. Dessa forma, na redução de um óxido de 

ferro poroso (por exemplo, de um pellet), as seguintes etapas ocorrem (FEILMAYR et 

al., 2004; HABERMANN et al., 2000; LEVENSPIEL, 1998): 

a) Transferência de massa das espécies gasosas (H2, o gás redutor) do fluxo de gás 

através da camada gasosa aderida ao óxido até a interface, com a adsorção das 

moléculas de H2 na interface do óxido; 

b) Remoção de oxigênio por reação de interface de fase (phase boundary reaction) para 

a formação de H2O e de ferro metálico, acompanhada pela dessorção dos produtos 

gasosos de reação; e  

c) Difusão em estado sólido dos produtos sólidos de reação, nucleação e crescimento do 

núcleo, enquanto os produtos gasosos de reação (H2O) difundem “de volta” para a 

camada gasosa aderida, sendo por fim removidos para o fluxo de gás por meio de 

transferência de massa através da camada gasosa aderida.  

De modo geral, três mecanismos de controle cinético podem ocorrer durante 

essas etapas do processo de redução, as quais são a difusão através da camada de filme 

gasoso, a difusão através da camada reagida/reduzida e a reação química em si, com o 

processo mais demorado sendo o que limita a taxa com que a redução ocorre. Conforme 

o mecanismo de controle de difusão atuante, diferentes concentrações de gás redutor (H2) 

e produto de reação (H2O) podem estar presentes na interface de reação (Figura 30), 

fazendo com que diferentes taxas de reação química ocorram.  
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Figura 30: modelo esquemático da redução do óxido de ferro pelo modelo de núcleo em 

retração (shrinking core), indicando a concentração de gás H2 em diferentes regiões da 

partícula do óxido em redução. 

 
Fonte: Adaptado de Heidari et al. (2021). 

Em fluxos de gás com elevadas velocidades, a resistência oferecida pela camada 

de gás pode ser desconsiderada (LEVENSPIEL, 1998), fazendo com que o transporte de 

massa (difusão pela camada reagida) e a reação química sejam os principais responsáveis 

pelo controle da cinética de redução. Esses dois mecanismos de controle de cinética de 

redução podem ser influenciados pelos parâmetros de processo (temperatura, pressão e 

composição do gás) assim como pelas propriedades do material a reduzir (tamanho de 

partícula, morfologia e porosidade). 

Em relação a cinética, uma maior temperatura apresenta vantagens devido a 

dependência dos fatores limitantes de taxa de redução com a temperatura. Isso pois, a taxa 

de difusão e a reação de interface de fase (phase-boundary reaction) aceleram com o 

aumento da temperatura. Em baixas temperaturas, a reação química é lenta, sendo ela o 

fator limitante de taxa, porém com o aumento da temperatura, a transferência de massa 

se torna o fator limitante de redução, pois o transporte de reagente (hidrogênio) e produto 

(vapor de água) é menor que a intensidade da reação química.  
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De um ponto de vista termodinâmico, a redução de óxidos de ferro pode ser 

obtida em temperaturas tão baixas quanto 300 °C, porém devido à baixa cinética de 

redução, a eficiência do processo é reduzida levando tempos elevados (superiores a 24 h) 

para redução completa (TURKDOGAN; VINTERS, 1971), implicando em uma 

temperatura mínima para que o uso de gás hidrogênio seja economicamente viável em 

aplicações industriais. De acordo com o diagrama Baur–Glässner (Figura 31), quando 

utilizando hidrogênio como agente redutor, a força motriz de redução aumenta com o 

aumento da temperatura, o que leva a benefícios tanto no quesito termodinâmico quanto 

de cinética. 

Figura 31: Diagrama de Baur-Glässner para o sistema Fe-O-H2, ilustrando as regiões de 

estabilidade dos óxidos de ferro em relação a temperatura e da concentração do gás 

redutor na atmosfera.  

 
Fonte: Adaptado de Spreitzer; Schenk, 2019a. 

Adicionalmente, uma maior temperatura favorece o transporte do reagente (H2) 

e do produto (H2O) da reação de redução. De um modo geral, a difusão de hidrogênio é 

boa, entretanto, o vapor de água formado e o vapor de água na mistura de gás redutor 

apresenta baixa difusão e dessorção. Assim, uma alta temperatura de processo auxilia 

com uma menor adsorção da água durante o processo (LYU et al., 2017; SHAO et al., 

2021; SPREITZER; SCHENK, 2019b). Assim, usualmente, a faixa entre 700 °C – 

1100 °C é a mais utilizada por causa da difusividade do gás que é mais elevada, 

permitindo um menor tempo para difundir o gás por completo. 

Isso se reflete nos menores tempos necessários para a conclusão da reação de 

redução com o aumento da temperatura. Quando da redução de pellets de hematita em 
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700 °C, sob fluxo de 0,5 l/min de H2, Kim et al. (2021) e Ma et al. (2022) obtiveram 

tempos superiores a 100 minutos para a redução completa de Fe2O3 para Fe. Esse tempo 

de redução pode ser reduzido para 15 minutos nas temperaturas de 850 °C, sob fluxo de 

2 l/min de H2 (BONALDE, HENRIQUEZ;MANRIQUE, 2005), e em 1000 °C, sob fluxo 

de H2 em 1 l/min (TURKDOGAN;VINTERS, 1971). Já com fluxos de 10 l/min, em 

1000 °C, o tempo de redução completa pode ser diminuído para 10 min (TURKDOGAN; 

VINTERS, 1971).  

Essa diferença no tempo de redução pode ser associada à difusão mais acelerada 

de oxigênio nas temperaturas de 850 °C e 1000 °C. Da mesma forma, o maior fluxo de 

gás utilizado nesses estudos (1, 2 e 10 l/min) também pode permitir um aumento na taxa 

de transporte de massa, tanto do reagente H2 até a superfície de reação, quanto favorecer 

a remoção do vapor de água formado (nas temperaturas de 850 °C e 1000 °C), se 

comparado em relação aos 0,5 l/min utilizados nos estudos realizados em 700 °C.  

A atmosfera redutora utilizada é um dos fatores mais importantes no controle da 

taxa de redução, onde a composição do gás leva a diferentes taxas de redução e as 

condições de equilíbrio químico na atmosfera definem o sentido que a reação ocorre. O 

uso de H2 permite que a redução do óxido ocorra muito mais rapidamente, se comparada 

com CO, em uma mesma temperatura (BONALDE; HENRIQUEZ; MANRIQUE, 2005; 

El-GEASSY, 1986; ZUO et al., 2015; PATISSON, MIRGAUX, BIRAT, 2021). Essa 

diferença pode ser relacionada ao menor tamanho e peso molecular do gás H2 (0,074 nm 

e 2g, respectivamente) em comparação ao monóxido de carbono (0,113 nm, e 28g, 

respectivamente).  

Já as condições de equilíbrio químico são definidas pela constante de equilíbrio 

K de acordo com a lei da ação das massas, onde K é a razão entre as concentrações dos 

materiais de partida e dos reagentes. No caso específico da redução de óxidos por gás 

hidrogênio, essa condição de equilíbrio é dada como ; <! ) =>?@
=>?

, na forma da razão das 

pressões parciais dos reagentes gasosos, porque as atividades das fases sólidas são 

consideradas constantes (unidade). Dessa forma, para garantir a redução do óxido, é 

necessário manter fluxo de gás redutor (hidrogênio) para manter o valor de K menor que 

1 (maior pressão de vapor de H2 do que de H2O). Caso a pressão de vapor de H2O seja 

maior que a de H2, ocorre a inversão do sentido da reação, com a tendência de reoxidar o 

metal (THÜMMLER; OBERACKER, 1993). 
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Já maiores pressões de hidrogênio levam a maiores taxas de redução, como 

demonstrado por Özgün et al. (2024) na redução direta de pellets de hematita em 700 °C. 

Esse aumento na taxa de redução com o aumento da pressão está associado a maior 

pressão parcial de hidrogênio presente na atmosfera. Em relação a microestrutura, os 

poros presentes passaram de um formato alongado (em baixas pressões) para esférico 

com o aumento da pressão de H2. Adicionalmente, em baixas pressões, uma camada densa 

de ferro é formada, enquanto em elevadas pressões uma estrutura porosa é obtida, com 

formação de uma microestrutura ultrafina no caso extremo de 100 bar de pressão.  

Quanto ao tamanho de partícula, a taxa de redução aumenta quando o tamanho 

da partícula de óxido diminui, em especial nos estágios inicial e final da redução, devido 

as mudanças de etapas limitantes de taxa. Para partículas da ordem de 20 µm reduzidas 

entre 1150 e 1350 °C, até 90 % da redução ocorre nos primeiros segundos, devido a boa 

cinética dos pós muito finos combinada com o uso de hidrogênio como meio redutor 

(CHEN et al., 2015). 

O tipo do óxido a reduzir também possui grande influência na velocidade com 

que o processo ocorre (FRADET; ALI; RIEDEL, 2022). A redução de magnetita e 

hematita apresentam comportamentos bem distintos de redução, com a redução de 

hematita apresentando uma maior repetibilidade de processo. Isso ocorre devido a 

estrutura densa da magnetita, a qual permite a formação de uma camada densa de ferro 

reduzido na superfície da partícula, limitando o processo de redução. Dessa forma, 

comercialmente, a magnetita é oxidada para hematita durante o processamento de 

pelletização e posteriormente reduzida, com a hematita sintética apresentando 

praticamente o mesmo comportamento de redução da hematita natural. Estudos de 

EDSTROM (1953) mostram que a redução partindo da hematita é mais rápida que a 

redução partindo da magnetita, em experimentos utilizando tanto H2 quanto CO. 

Na redução direta com hidrogênio de pellets de hematita, altas taxas de redução 

são observadas para as duas primeiras etapas de redução, ou seja, de hematita (Fe2O3) 

para magnetita (Fe3O4) e de magnetita para wüstite (Fe(1−x)O). Entretanto, a redução da 

wüstite para α-ferro (α-Fe) ocorre de forma consideravelmente lenta e desacelera 

continuamente em direção ao final da reação de redução (KIM et al. 2021), (MA et al. 

2022), (PATISSON; MIRGAUX, 2020), (PATISSON; MIRGAUX; BIRAT, 2021), 

(HAMMANN et al. 2023). 

Além disso, a microestrutura também influencia como a reação de redução 

ocorre. A presença de porosidade no óxido e a formação desta durante o processo de 



85 

redução influencia na taxa com que a redução do óxido ocorre. Uma maior porosidade 

permite uma melhor cinética de redução, devido a maior permeabilidade, permitindo um 

acesso facilitado do gás redutor à superfície a ser reduzida e a dessorção do vapor de água 

gerado. No caso da redução de pellets de hematita, Higuchi e Heerema (2005) 

encontraram que os macroporos são mais importantes para a redução do que microporos 

(<15µm).  

No caso dos pellets, a estrutura interna destes é constituída por um aglomerado 

poroso de grãos densos de hematita, onde na escala de pellet, com o transcorrer da 

redução, um aumento da porosidade é observado, com os poros sendo formados 

inicialmente na superfície dos grãos (PATISSON; MIRGAUX, 2020). Adicionalmente, 

a temperatura de processo também influencia na porosidade formada, onde temperaturas 

maiores levam a formação de poros maiores na superfície reduzida, como observado por 

Turkdogan e Vinters (1971) em 1000 °C, ou a formação de macroporos na redução acima 

de 900 °C observada por Kotvun et al.(2024), enquanto em temperaturas menores de 

redução, na faixa dos 700 °C (KIM et al. 2021), (MA et al. 2022) a 800 °C (KOTVUN et 

al. 2024), (PATISSON; MIRGAUX, 2020), poros finos e altamente dispersos são 

encontrados. Kotvun et al. (2024) reportam a presença de elevada porosidade após a 

redução, com valores entre 50 e 68% de poros entre 700 e 800 °C. Contudo, ao aumentar 

a temperatura para 900 °C, diminuição na porosidade é observada indicando ocorrência 

de processo de sinterização nessa temperatura, com a eliminação dos poros finos e 

formação dos macroporos (com os poros passando de um tamanho médio de 1 µm em 

700 °C para aproximadamente 10 µm em 1000 °C). 

A microestrutura dos pellets evolui com o passar do processo de redução. De 

acordo com Patisson e Mirgaux (2020), em nível de pellet, somente aumento na 

porosidade é observado, porém na escala de grãos as mudanças que ocorrem são mais 

significativas, onde os grãos de ferro gerados apresentam forte dependência da 

temperatura de redução, com o aumento desta levando a grãos com superfícies menos 

rugosas e com tamanhos maiores. 

Durante o estágio de redução com a presença de wüstite, os grãos tendem a se 

quebrar em grãos menores, com posterior crescimento da fase ferro internamente às custas 

desses núcleos de wüstite. Nos estágios finais da redução, algumas das regiões internas 

restantes da wüstite tornaram-se cada vez mais encapsuladas por ferro, tornando o 

processo final de redução consideravelmente lento, em especial em temperaturas acima 

de 900 °C (PATISSON; MIRGAUX, 2020). Um comportamento semelhante também é 
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observado por Ma et al. (2022) e Kim et al. (2021) nos estágios finais da redução, mas na 

temperatura de 700 °C, onde essa característica leva a uma redução considerável na 

cinética de redução, devido as dificuldades de difusão pela camada densa de ferro.  

Kim et al. (2021) mostram que, em 700 °C, a evolução do processo de redução 

ocorre preferencialmente nas superfícies mais externas dos pellets, devido às pequenas 

distâncias de difusão do oxigênio a partir da interface de redução até a superfície. 

Conforme os autores, até atingir 33% de redução, o ferro metálico é todo formado na 

casca (superfície) do pellet, com o núcleo formado por wüstite. 

Esse comportamento também é relatado por Ma et al. (2022), os quais 

encontraram um gradiente na microestrutura, na porosidade e nas fases entre as regiões 

próximas à superfície e internas do pellet. Após 30 minutos de redução em 700 °C, a 

superfície do pellet é a que apresenta o maior grau de metalização, com 88,3% vol. de Fe-

α, já em uma profundidade de 3 mm, somente 15,1% de ferro alfa é encontrada, a qual 

reduz para 3,6 % vol. de Fe-α no núcleo do pellet, com a fase oxida residual 

majoritariamente constituída por wüstite. A microestrutura dos pellets ilustra que todo o 

ferro se formou adjacente às superfícies livres do pellet, uma característica 

correspondente às expectativas cinéticas em relação à rápida intrusão de hidrogênio 

devido à difusão da superfície gasosa ao longo dessas regiões de volume livre e à rápida 

taxa de remoção de oxigênio nas interfaces internas, onde o vapor de água foi formado e 

armazenado.  

Essas diferenças nas taxas de redução e na metalização ao longo do raio do pellet, 

demonstram que o processo de redução ocorre lentamente (na temperatura de 700 °C), e 

apresenta baixa eficiência para o uso de hidrogênio como agente redutor nessa 

temperatura. Dessa forma, para que o processo de redução de pellets e compactados de 

óxidos de ferro, por meio de processos de redução direta, seja eficiente e economicamente 

viável, é necessário repensar o projeto de peletização ou então otimizar os processos de 

redução direta com hidrogênio. 

Uma estrutura porosa com comunicação tridimensional se faz necessária para 

garantir maior efetividade do processo de redução direta com hidrogênio (HyDR). 

Adicionalmente, espessuras menores nas regiões sólidas também podem permitir a 

obtenção de melhores resultados de redução. Assim, o preparo de compactados de pós-

finos de óxidos de ferro, com porosidade comunicante e homogeneamente distribuída no 

interior do material é um ponto que pode favorecer uma redução mais rápida em 

temperaturas menores, se comparada aos pellets comerciais disponíveis. 
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Com isso em mente, o presente estudo possui como objetivo o desenvolvimento 

de uma nova técnica para a produção de componentes ferrosos com elevada densificação 

via tecnologia de processamento de pós. Nesse sentido, é proposta a redução de 

compactados de óxidos de ferro (partículas finas / submicrométricas) por ação de gás 

hidrogênio, procurando gerar uma pré-forma porosa de ferro. Essa pré-forma porosa de 

ferro é então conformada para densificação à verde e posteriormente sinterizada para 

consolidação final. 
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2.3.2. Metodologia 

O processo de desenvolvimento do componente ferroso denso, iniciando com os 

pós-finos de óxido de ferro, ocorre por meio da compactação de pós de Fe2O3 para gerar 

pré-formas de óxido, seguida de uma etapa de redução com hidrogênio. Após a redução, 

as pré-formas metálicas foram conformadas para aumentar sua densificação e sinterizadas 

em diferentes temperaturas (entre 750 e 890 °C). Para fins comparativos, pós de ferro 

carbonila foram compactados e sinterizados em 890 °C. O fluxograma da Figura 32 

descreve o caminho do processamento, ilustrando as etapas envolvidas.  

Figura 32: Fluxograma descrevendo as etapas experimentais para a etapa de redução de 

Fe2O3, conformação e sinterização. 

 
Fonte: Elaborado pelo autor 
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2.3.2.1.Matérias-primas  

Como matéria-prima para os estudos de redução dos compactados de óxidos, foi 

utilizado pó de óxido de ferro (Fe2O3, Sigma Aldrich, D99 < 5 µm). Já como material de 

referência, é utilizado pó de ferro carbonila de alta pureza (Fe Sintez, D90 = 6 µm).  

2.3.2.2.Preparação dos Corpos de Prova  

Os corpos de prova foram produzidos por meio de compactação uniaxial dos 

pós, em matriz de duplo efeito. Como o pó utilizado é muito fino (submicrométrico) foi 

necessário utilizar uma etapa de granulação para melhorar a escoabilidade.  

2.3.2.3.Granulação dos pós  

Para ajustar a escoabilidade dos pós submicrométricos e assim obter melhor 

preenchimento da matriz de compactação, é realizada uma etapa de granulação dos pós, 

utilizando como ligante o polímero polivinil butiral (PVB) diluído em etanol. Para tanto, 

utilizou-se de um rota-evaporador, onde, em um balão de vidro foi adicionado etanol 

juntamente com o polímero PVB, e em seguida foi aquecido para diluição do polímero. 

A seguir, foi adicionada a mistura de pós. Essa mistura (etanol, PVB e pós óxidos) é 

levada ao rota-evaporador a 110 °C para remoção do etanol, formando grânulos após a 

completa remoção deste último. Os grânulos foram separados em diferentes 

granulometrias por meio de peneiras (<53 µm, 53 µm < 180 µm; 180 µm < 250 µm; e 

250 µm < 500 µm);  

2.3.2.4.Compactação das pré-formas  

Os pós de óxido de ferro, em formato de grânulos, foram compactados a 

100 MPa em uma prensa manual (Skay) no formato cilíndrico (10x8 mm) para gerar um 

corpo poroso que possua resistência mecânica suficiente para ser manipulado e levado ao 

forno. Os corpos de prova apresentam em média 1,8 g de massa de óxido. 

2.3.2.5.Pré-sinterização e redução das pré-formas;  

As pré-formas de óxido foram levadas a um forno tubular (Fortelab) para pré-

sinterização em temperaturas inferiores a 850 °C. Essa etapa de pré-sinterização foi 

realizada sob atmosfera oxidante (ar sintético). Após atingir a temperatura apropriada 

para a redução, foi realizada uma etapa de bombeamento para remover o ar sintético do 
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tubo do forno e posteriormente foi admitida a entrada de fluxo de gás hidrogênio. A etapa 

de redução dos óxidos foi realizada com atmosfera de gás H2, sob fluxo de 0,5 l/min por 

um período inferior a 60 minutos na temperatura de patamar (máximo de 850 °C). 

2.3.2.6.Conformação final 

As pré-formas porosas obtidas após a redução do compactado de óxidos foram 

compactadas em pressões de até 1000 MPa para densificação prévia a etapa de 

sinterização.  

2.3.2.7.Sinterização dos corpos de prova 

Os corpos de prova foram levados para a etapa final de sinterização, em forno 

tubular, sob fluxo de 0,4 l/min de atmosfera levemente redutora (95%Ar + 5%H2), em 

temperaturas inferiores a 890 °C. A taxa de aquecimento foi de 10 °C/min e o tempo de 

sinterização foi mantido fixo em 1 h para todos os experimentos. 

2.3.2.8.Caracterizações  

As caracterizações utilizadas, seja para as matérias-primas, seja para as pré-

formas quanto para os sinterizados são descritas a seguir.  

Distribuição de tamanho de partículas A medição do tamanho das partículas 

da matéria-prima foi realizada com o equipamento analisador de tamanho de partículas 

(Cilas 1190 L), o qual utiliza uma técnica combinada de aquisição de imagem por câmera 

CCD e difração de laser, a qual permite a identificação de partículas com tamanhos entre 

0,04 e 2500 µm. 

Massa e densidade: A densidade dos sinterizados foi medida pelo método de 

Arquimedes utilizando etanol como fluido. Essa técnica consiste em medir a massa da 

amostra seca e submersa em um fluido de densidade conhecida, e com isso, pelo conceito 

do empuxo é possível calcular o volume e então a densidade da peça. O equipamento 

utilizado foi uma balança (Mettler Toledo XS205) com precisão de 0,1 mg.  

Variação dimensional: A análise da variação dimensional foi efetuada para 

mensurar a diferença nas dimensões dos corpos de prova a verde e após sinterizado. As 

dimensões medidas foram o diâmetro e a espessura da amostra, efetuando-se três medidas 

em cada dimensão. Para as medidas foi utilizado um micrometro (Mitutoyo) com 

resolução de 0,001 mm.  
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Densidade Aparente: A densidade aparente dos componentes compactados foi 

determinada através do método geométrico, a partir da massa (g) e das dimensões 

(diâmetro e altura – mm). Todas as amostras preparadas foram avaliadas em todas as 

etapas de processamento (após compactação dos pós de óxidos, após redução, após 

recompactação e após a sinterização). 

Análise da remoção do oxigênio: A remoção do oxigênio após os experimentos 

de redução foi acompanhada pela medição da perda de massa das amostras. As medidas 

foram efetuadas com o uso de uma balança com 0,1 mg de resolução. Para complementar, 

foram caracterizadas as fases cristalinas presentes após os experimentos de redução por 

meio de análises de difratometria de Raios-X (DRX) utilizando difratômetro (Rigaku 

MiniFlex600 DRX) com ânodo de cobre, radiação Kα 0,154056 nm, gerada a 30 mA. 

Como parâmetros de medida foram utilizados velocidade de varredura de 5° por minuto, 

tamanho de passo de 0,02° e faixa de varredura 2θ de 20 – 90°. Para a caracterização dos 

picos do perfil de DRX foi utilizado o software Profex (um software aberto), utilizando a 

base de estruturas cristalinas gratuita disponíveis na COD (Crystallography Open 

Database). Adicionalmente, também foi realizado acompanhamento da composição 

química por meio de análises de Espectroscopia de Energia Dispersiva de Raios-X 

utilizando detector de EDS (Oxford Instruments Aztec Energy X-Act). 

Análise metalográfica A análise da microestrutura foi realizada nas amostras 

após sinterização, de modo a identificar a microestrutura, para avaliar o tamanho de grãos 

e poros, além de auxiliar na estimativa da densificação do componente final. As amostras 

foram embutidas em resina epóxi (embutimento realizado a frio) e seguiram a sequência 

de lixamento (lixas com granas 120, 220, 400, 600 e 1200 mesh) e polimento com 

suspensões de alumina (com tamanho de partículas de 1 µm e 0,3 µm). Após polimento, 

foi necessário um processo de abertura das porosidades, realizado com auxílio de ataque 

químico com Nital 2%, o qual também foi utilizado para evidenciar os contornos de grãos. 

A avaliação da microestrutura por microscopia ótica foi feita utilizando microscópio 

(Leica DM 4000M LED) com câmera digital acoplada (Leica DFC450).  

Microscopia eletrônica de varredura A caracterização da microestrutura das 

amostras foi realizada em microscópio eletrônico de varredura (MEV) (TESCAN Veja 3) 

para a análise detalhada da morfologia das superfícies das matérias-primas e da 

microestrutura das amostras sinterizadas, nesta última avaliando a morfologia dos poros, 

o tamanho dos grãos e possíveis regiões não reagidas que possam estar presentes. Também 

foi utilizado detector de Espectroscopia Dispersiva em Energia de Raios-X (EDS) 
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(Oxford Instruments Aztec Energy X-Act) para a identificação e mapeamento de 

elementos químicos nas amostras.  

As imagens obtidas por microscopia eletrônica de varredura e microscopia 

óptica foram analisadas em relação a tamanho de grãos, com auxílio do software 

LAS v4.9 e a porosidade residual após sinterização foi avaliada com auxílio de software 

aberto de análise de imagens ImageJ. 

Para realizar a análise das imagens, tanto para identificar o tamanho médio de 

grãos, quanto a porosidade, foi necessário realizar algumas etapas de processamento das 

imagens, as quais serão brevemente descritas, para cada uma das situações.  

Porosidade residual e quantidade de segunda fase: medidas com o software 

ImageJ, utilizando fotos com ataque, coloridas, inicialmente convertidas em 8-bit. Em 

uma segunda etapa, é utilizado o plugin Non-local Means Denoising (sigma = 6 e 

Smoothing Factor = 1). Numa próxima etapa, é utilizado filtro Unsharp Masks 

(Radius(sigma) = 1,0 pixels e Mask Weight = 0,6), em seguida é utilizado o filtro Median 

(Radius = 1,0 pixel) e novamente o filtro Unsharp Masks (Radius(sigma) = 1,0 pixels e 

Mask Weight = 0,6), para acentuar o contraste dos poros. Para identificar qual fase 

corresponde aos poros, foi utilizado o método de diferenciação de tons de cinza através 

da variação no histograma de cor por limiar (threshold) com o método Otsu. Para eliminar 

pontos que possam não ter sido preenchidos, foi utilizado o filtro Fill Holes e para 

remover pontos de ruído, foi utilizado o filtro Despeckle. Por fim, a quantidade de 

segunda fase (porosidade residual) foi avaliada tomando como referência a fração de área 

correspondente aos poros. Foram utilizadas 20 fotos de microscopia óptica para cada 

análise em aumento de 500X. O resultado apresentado representa uma média da análise 

destas 20 fotos. 

Tamanho de grão: medido com auxílio do módulo GrainExpert do software 

LAS v4.9, feito através do método de interceptos de acordo com a norma ASTM E112-

13 (extensão do software). Devido à dificuldade de detecção automática por parte do 

software, que identificava alguns contornos de segunda fase e poros como grãos, os 

interceptos foram medidos manualmente e inseridos um a um em cada uma das imagens. 

Neste caso foram utilizadas 25 fotos em aumento de 500X, em padrão de cores RGB com 

acentuação da saturação da imagem através do próprio software de aquisição de imagens 

(facilitando a visualização dos contornos).  

Dureza: A avaliação da dureza do sinterizado final foi realizada por meio do uso 

do microdurômetro (LECO AMH 43), aplicando cargas entre 50 e 500 g. A escala de 
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dureza utilizada foi Vickers e os ensaios foram feitos segundo a norma ASTM E-384. 

Devido a geometria do sinterizado desenvolvido, somente medidas de microdureza foram 

realizadas.  

Dilatometria/Sinterização em Dilatômetro: para acompanhar o processo de 

densificação a partir da retração linear apresentada pelo componente em sinterização, 

foram realizados estudos de dilatometria utilizando um forno dilatômetro (Netzsch DIL 

402C). 
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2.3.3. Resultados  

Nesse capítulo será abordada a redução por hidrogênio de compactados de 

hematita e a sua posterior conformação e sinterização. Também foi realizado um estudo 

avaliativo de sinterização de pó de ferro carbonila como comparativo ao sinterizado 

produzido nessa etapa; 

2.3.3.1.Caracterização das matérias-primas 

Com as matérias-primas adquiridas para a realização dos experimentos, foram 

realizadas algumas caracterizações, a fim de determinar propriedades e características 

fundamentais para a execução do presente estudo. Essas caracterizações serão 

apresentadas no presente capítulo.  

Óxidos de Ferro – Fe2O3:  

Como matéria-prima para a obtenção de ferro metálico, é utilizado óxido de ferro 

(Fe2O3) em pó (Sigma Aldrich), com diâmetro informado (pelo fabricante) de partículas 

inferiores a 5 µm. Entretanto, as caracterizações realizadas com os pós nos apresentam 

tamanhos de partícula menores. A partir de análises de imagem, obtidas por microscopia 

eletrônica de varredura, temos como identificar morfologia regular esferoidal nas 

partículas com leve aglomeração, e tamanho de partícula inferior a 1 µm ( Figura 33 ). 

Figura 33: Imagens MEV-SE dos pós de Fe2O3 utilizados, mostrando a morfologia 

esferoidizada das partículas e tamanho de partículas inferior a 1 µm.  

 

Fonte: elaborado pelo autor 
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A análise de tamanho das partículas realizada por difração de laser, com o 

equipamento CILAS 1190 (CILAS) apresenta D90 < 2,0 µm (Figura 34).  

Figura 34: Curva de distribuição de tamanho de partículas dos pós de Fe2O3. 

 
Fonte: elaborado pelo autor 

Análise de difratometria de raios-X (DRX) realizada com o pó de óxido de ferro 

é apresentada na Figura 35, onde somente picos correspondentes a fase hematita (COD 

9015065), com sistema cristalino romboédrico, apresentando as principais reflexões com 

picos em 2θ: [24,13°; 33,15°; 35,61°; 40,85°; 49,48°; 54,09°; 62,45°; 63,99°] podem ser 

identificadas.  
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Figura 35: Difratograma de Raios-X (DRX) dos pós de Fe2O3, apresentando somente 

picos correspondentes a fase hematita (Fe2O3) da COD 9015065.  
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Fonte: elaborado pelo autor 

A hematita apresenta dois íons Fe3+, aos quais estão ligados três íons O-2, 

resultando em 30,06 % em massa teórica de oxigênio em sua composição, dados 

validados por análise de espectroscopia de energia dispersiva de raios-X (EDS), como 

mostra a Figura 36. 

Figura 36: Análise de composição química por EDS realizada com os pós de óxidos de 

ferro, apresentando massas de Fe e O dentro do esperado para a fase hematita (Fe2O3). 

 

 

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Ferro Carbonila (Sintez) 

Como material de referência comparativo ao sinterizado desenvolvido pela 

técnica de redução + conformação-sinterização, foram utilizados pós de ferro finos de alta 

pureza (Carbonila), com D90 de 6 µm. Esses pós foram escolhidos, por serem uma 

matéria-prima utilizada comercialmente na produção de componentes por moldagem de 

pós por injeção (MIM), e assim, poderem permitir uma comparativo das propriedades do 

sinterizado obtenível com pós comerciais finos com as propriedades do sinterizado a ser 

desenvolvido na etapa de redução + conformação/sinterização. 

Conforme apresentado na imagem da Figura 37-a, os pós de ferro carbonila 

apresentam morfologia majoritariamente esférica, oriunda do processo de produção 

desses pós, o qual ocorre a partir da condensação da fase vapor de ferro carbonila 

(Fe(CO)5), que é decomposta em Fe e CO em temperaturas superiores a 250 °C, formando 

assim as partículas esféricas de ferro (BLOEMACHER, 1990). Pôr a formação se dar a 

partir da condensação do Fe, relativa larga distribuição de tamanhos é obtida, como pode 

ser visto na imagem b, na qual maiores detalhes das partículas podem ser identificados.  

Figura 37: a) Imagem MEV-SE da morfologia do pó de ferro carbonila, ilustrando o 

formato esférico das partículas. b) Detalhe da superfície do pó, ilustrando a distribuição 

ampla de tamanho das partículas e a adesão de partículas menores oriundas da 

condensação da fase vapor.  

 

Apesar de os pós de ferro carbonila apresentarem uma característica esférica, a 

qual em um primeiro momento favorece a escoabilidade do pó, devido ao seu menor 

   
Fonte: elaborado pelo autor 
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tamanho de partículas em comparação aos outros pós de ferro produzidos por atomização, 

o pó de ferro carbonila acaba apresentando uma piora na escoabilidade, causada pela 

elevada interação entre as partículas finas, seja pelas forças de atração entre partículas 

(gerando aglomeração), seja pelo atrito entre partículas. 

2.3.3.2.Prensagem do pó de Fe2O3 

Para avaliar a condição ideal de compactação para os pós de Fe2O3, a qual 

permita obter um componente com elevada porosidade aberta e ao mesmo tempo 

apresentar resistência mecânica suficiente para manipulação, foi realizada uma curva de 

compactação dos pós granulados, como apresentado na Figura 38.  

Após compactação dos pós de Fe2O3 na pressão de 50 MPa, têm-se como 

resultado componentes que fraturam com relativa facilidade. Aplicando 100 MPa de 

pressão de compactação, temos componentes com resistência mecânica suficiente para 

permitir a manipulação e que apresentam porosidade aberta de aproximadamente 50% 

em volume, tomando como referência a densidade do Fe2O3, a qual é 5,25 g/cm³. (ver 

Figura 38). Não há mudança significativa de densificação com o aumento de pressão de 

compactação. Além disso, as amostras compactadas em 100 MPa apresentam resistência 

mecânica suficiente para a manipulação, aliada com uma porosidade aberta próxima à 

50 %. Dessa forma, foi escolhida essa pressão de compactação para a produção dos 

corpos de prova, procurando evitar desgaste desnecessário de ferramental, além de ser 

necessária menor energia para a compactação. 
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Figura 38: Curva de compactação dos pós de Fe2O3. Densificação fica entre 50 e 60 % 

na faixa de pressões avaliadas.  
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Para o processo de redução do compactado de óxido, a presença de porosidade 

aberta é importante, pois permite acesso do gás redutor ao interior do compactado, além 

de permitir a remoção da água gerada. Dessa forma, para avaliar a evolução da 

sinterização dos óxidos e confirmar a manutenção de uma rede de porosidade aberta, foi 

realizado um tratamento térmico sob atmosfera oxidante (ar sintético). Após pré-

sinterização em 800 °C por 30 minutos, podemos identificar que já temos formação de 

contatos de sinterização entre as partículas, porém ainda sem apresentar densificação do 

compactado de pós óxidos. Além disso, ainda não foi observado crescimento das 

partículas de Fe2O3 após o tratamento térmico (Figura 39). 
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Figura 39: Imagens MEV-SE do compactado de Fe2O3, após tratamento térmico em 

atmosfera oxidante (ar sintético), na temperatura de 800 °C/30 minutos.  

 

Adicionalmente, com o tratamento térmico em atmosfera oxidante (ar sintético) 

foi possível avaliar a “perda ao fogo”, correspondente à remoção de umidade e parte 

orgânica (polímero de granulação). A perda de massa de 3,5 % identificada pode ser 

relacionada à massa de polímero utilizado para a granulação (2,0 % em massa) e à 

umidade que está adsorvida no corpo compactado (1,5 % em massa).  

2.3.3.3.Experimentos de redução Fe2O3 

Para avaliar a redução dos corpos de prova compactados utilizando pós de Fe2O3, 

foram realizados experimentos de redução com hidrogênio em forno tubular, em 

temperaturas entre 600 e 850 °C, com tempos de patamar variando entre 15 e 60 minutos. 

Os experimentos foram inicialmente realizados avaliando a temperatura de redução da 

maior para a menor (850 → 600 °C). Da mesma forma, o tempo mantido na temperatura 

de redução também foi estudado do maior para o menor (60 → 15 min). 

Para controle do processo de redução, foi avaliada a perda de massa do 

compactado de óxidos após o tratamento de redução com H2. Considerando que a 

remoção completa de oxigênio da hematita corresponde a 30,06 % em massa, e que a 

perda de massa devido a umidade e ao polímero de granulação representa 3,5 %, para 

que o experimento de redução possa ser considerado completo, é necessário obter 32,5 % 

de perda de massa. Considerar que para 100 g de Fe2O3, temos mais 2,0 g de polímero e 

1,5 g de umidade, resultando em uma massa total de 103,5 g. Assim, para uma redução 

  

Fonte: elaborado pelo autor 



101 

completa são necessários remover 33,5 g, referentes a massa de oxigênio do óxido, a 

massa do polímero de granulação e a massa referente a umidade presente no compactado, 

o que resulta em 32,42% de perda de massa para redução completa.  

Figura 40: Perda de massa mensurada após os experimentos de redução nas diferentes 

temperaturas avaliadas; com tempo de patamar de 60 minutos.  

 

Assim, a partir dos dados de perda de massa após redução, apresentados na 

Figura 40, obtidos a partir dos experimentos de redução com hidrogênio de corpos 

compactados de Fe2O3, variando temperatura de redução e mantendo o tempo de redução 

fixo em 60 minutos, foi encontrado que o processo de redução de Fe2O3 para Fe está 

praticamente completo já em temperaturas superiores a 650 °C.  

Quando da temperatura de 600 °C, não foi possível determinar se a redução do 

compactado ocorreu completamente, pois, ao retirar as amostras do forno, elas passam 

por um processo de oxidação autocatalisado. Apesar de estarem em temperatura ambiente 

por mais de 16 h e apresentarem coloração prateada ao retirá-las do forno (sugerindo que 

a redução tenha ocorrido normalmente), após poucos segundos expostas a atmosfera 

oxidante (ar ambiente), ocorre aquecimento acelerado das amostras fazendo com que elas 

se tornem rubras imediatamente. Após novamente resfriadas, apresentam coloração 

avermelhada na superfície (característica da hematita) e coloração preta no interior 
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(característica do Fe3O4), além de trincas e desplacamento da camada de Fe2O3 da camada 

de Fe3O4, como ilustra a Figura 41.  

Figura 41: Imagem ilustrando o desplacamento da camada de hematita formada na 

superfície, após a reoxidação sofrida pela amostra reduzida em 600 °C, após a abertura 

do forno.  

 
Fonte: elaborado pelo autor 

Análise de DRX realizada com esse grupo de amostras confirma a reoxidação 

das mesmas, com a formação de hematita na camada mais externa, conforme mostra o 

difratograma de raios-x apresentado na Figura 42. 

Figura 42: Curva de difração de raios-x para a amostra reduzida em 600 °C, a qual 

reoxidou após abertura do forno. Hematita foi a única fase cristalina identificada (COD 

9015065);  
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Na temperatura de redução de 650 °C, a perda de massa observada é equivalente 

a redução completa do óxido. Entretanto, devido a sua baixa densidade após a redução 

(1,85 g/cm³), como mostra a Figura 43, a amostra se apresenta muito frágil, fraturando 

durante a manipulação (para a retirada do forno e tomada das medidas de massa e 

geometria), o que indica que há necessidade de tempo maior de pré-sinterização para 

permitir maior resistência mecânica e possibilitar a manipulação. Adicionalmente, 

estando exposta ao ambiente oxidante (ar ambiente), as amostras apresentam ganho de 

massa com o passar do tempo, o que indica que ocorre oxidação do corpo poroso, mesmo 

que moderada, possivelmente devido à elevada superfície livre ainda disponível. 

Figura 43: Evolução da densidade com a temperatura após 60 minutos de redução.  
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No caso da redução em temperatura de 700 °C, com patamar de 60 minutos, a 

perda de massa observada é de 32,3% (Figura 40). Essa perda de massa corresponde a 

redução completa da hematita ao utilizar um patamar de 60 minutos de redução em 

700 °C, tempo este consideravelmente inferior aos mais de 100 minutos encontrados na 

literatura para a redução completa de pellets de hematita, na mesma temperatura e mesmo 

fluxo de 0,5 l/min de gás H2 (KIM et al. 2021), (MA et al. 2022). 

A retração volumétrica apresentada pelas amostras ficou em aproximadamente 

12% (Figura 44), com densidade da amostra após redução em 2,66 g/cm³, valor próximo 
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ao da amostra de óxidos utilizada para a redução (2,70 g/cm³). Entretanto, considerando 

a maior densidade do ferro (7,87 g/cm³) em relação a hematita (5,25 g/cm³), temos um 

aumento da porosidade na amostra após a etapa de redução, quando comparada ao 

compactado de óxidos. Isso pode ser demonstrado a partir de análises de imagens MEV 

da região de fratura de um corpo poroso obtido por redução de Fe2O3 por H2 em 

temperatura de 700 °C por 60 minutos, como ilustra a Figura 45.  

Figura 44: Retração linear apresentada no diâmetro das amostras, após a redução em H2, 

nas diferentes temperaturas avaliadas, após 60 minutos em patamar. 
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Fonte: elaborado pelo autor 

Nessas imagens (Figura 45 - a e b) podemos identificar que os corpos reduzidos 

apresentam uma estrutura metálica relativamente contínua, a qual é gerada a partir da 

sinterização das partículas de ferro obtidas durante a redução da hematita para ferro, 

estruturas essas que apresentam espessura submicrométrica. Adicionalmente, os corpos 

porosos não apresentam grandes defeitos (como, trincas e vazios oriundos do 

preenchimento da matriz de compactação), porém possuem vazios entre as estruturas de 

ferro, os quais podem ser estimados em aproximadamente 2 µm(Figura 45 - c e d), 

levando assim a uma estrutura metálica com elevada porosidade aberta. 
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Figura 45: Imagens MEV da região de fratura da amostra reduzida em 700 °C / 60 min. 

Região de análise corresponde ao núcleo da amostra, em ampliações de 1000 e 5000x 

(imagens SE a e b) na linha superior, e ampliações em 20000x na linha inferior, com 

imagem SE (c) e BSE (d). Porosidade entre partículas no corpo reduzido fica na faixa 

de 2 µm.  

 

Análises de difração de raios-X (Figura 46) realizadas com os corpos obtidos 

após redução em 700 °C por 60 minutos, permitem identificar somente picos 

correspondentes a fase CCC do ferro (COD 9000657) em 2θ em 44,674°; 65,023° e 

82,335°, corroborando com a redução completa nessa temperatura.  

  

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 46: Difratograma de raios-x para a amostra reduzida em 700 °C durante 60 

minutos, ilustrando somente a presença de picos de difração correspondentes aos Fe 

CCC (COD 9000657). 
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Fonte: elaborado pelo autor 

Já as análises de composição química realizadas por EDS (Figura 47), permitem 

identificar que o processo de redução pode ser considerado praticamente concluído após 

redução em 700 °C, durante 60 minutos. Apesar das limitações da técnica de EDS para a 

análise de composição química (como é uma técnica qualitativa e semiquantitativa, a qual 

apresenta pouca exatidão para elementos leves (Z<11), como é o caso do O), os resultados 

obtidos corroboram com os resultados de perda de massa e análise de DRX. Algumas 

regiões pontuais ainda apresentam pequenos valores de O presente, o que pode ser 

relacionado a uma possível redução incompleta localizada, o que vai ao encontro dos 

valores de perda de massa ainda inferiores a 32,5 %.  
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Figura 47: Análise de EDS para avaliar a composição química do corpo reduzido em 

700 °C/ 60 min.  

 

Tendo observado que em 650 °C a redução ocorre, mas o corpo de prova não 

possui resistência mecânica para manipulação, e que após redução em 700 °C (por 60 

minutos) a amostra possui boa resistência mecânica, procurou-se agora reduzir o tempo 

de patamar de redução. Em um primeiro momento, foi avaliado o tempo de patamar em 

30 minutos. Após patamar de redução de 30 minutos em 700 °C, utilizando pequena 

quantidade de amostras (aproximadamente 6 gramas de óxido de ferro no forno), foi 

obtida perda de massa compatível com redução completa (32,5 %). Entretanto, com um 

volume maior de amostras no forno (aproximadamente 30 gramas de óxido), esse tempo 

de redução não foi suficiente, o que deve demandar mudanças adicionais no processo, 

como aumento no fluxo de gás, o que não estava no escopo do presente estudo. 

Amostras reduzidas nas temperaturas de 750, 800 e 850 °C, mantendo patamar 

de redução em 60 minutos apresentaram perda de massa correspondente a redução 

completa. Contudo, como na temperatura de 700 °C a redução já pode ser considerada 

completa, os resultados da mesma não serão discutidos em profundidade. Na temperatura 

de 850 °C, foi avaliada a diminuição de tempo de redução, onde mantendo patamar de 15 

 

 

Fonte: elaborado pelo autor 
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e 30 minutos, a perda de massa encontrada foi considerada como equivalente a redução 

completa, sendo um resultado condizente com os resultados encontrados por Bonalde, 

Henriquez e Manrique (2005) para um tempo de redução de 15 minutos, mesmo 

utilizando um fluxo de gás hidrogênio (0,5 l/min) menor do que o utilizado naquele estudo 

( 2,0 l/min de H2). 

2.3.3.4.Conformação das pré-formas de Fe e Sinterização  

Após a redução dos compactados de Fe2O3, foi avaliada a conformação mecânica 

a frio dessas pré-formas reduzidas (ferro metálico), para aumentar a densificação e 

permitir obter um componente denso após sinterização. Dessa forma, foi avaliada a 

pressão de conformação e as temperaturas de sinterização apropriadas para obter um 

componente com elevada densificação (>90%). Para fins comparativos, também foi 

estudada a compactação e sinterização de pós comerciais de Fe carbonila. As etapas 

realizadas nessa seção são apresentadas na Figura 48. 

Figura 48: Diagrama esquemático ilustrando as etapas estudadas nessa seção. As Pré-

formas de ferro obtidas na etapa de redução são conformadas 

 

Em um primeiro momento, foram selecionadas as pré-formas de Fe reduzidas 

em 850 °C/60 minutos, as quais apresentam maior grau de pré-sinterização, apresentando 

densidade de 4,05 g/cm³ (~50% de densificação). Utilizando a mesma matriz de 

conformação utilizada para a compactação dos corpos de óxidos, mesmo com aplicação 

de pressões de 800 MPa, as amostras desse grupo não apresentam deformação plástica 

 

Fonte: elaborado pelo autor 
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suficiente para preencher completamente a matriz, resultando em componentes com 

defeitos de conformação, na forma de trincas radiais a partir da superfície externa do 

cilindro, como ilustra a Figura 49-a, e elevada porosidade em profundidades de até ~1 mm 

a partir da superfície (Figura 49-b). Esses defeitos ocorrem devido à grande deformação 

plástica necessária para preencher a matriz de conformação utilizada, visto que após a 

etapa de redução em 850 °C/60 minutos, os corpos obtidos apresentam 25% de retração 

linear no diâmetro, como apresentado na Figura 44. 

Figura 49: Ilustração da região onde, durante a recompactação do corpo poroso obtido 

por redução em 850 °C/60minutos, não houve preenchimento adequado da matriz, 

gerando defeitos, como porosidade elevada e trincas, durante a recompactação. Já na 

região central, poucos defeitos podem ser observados.  

  
Fonte: elaborado pelo autor 

Apesar disso, como pode ser visto na Figura 50, é possível identificar que a 

região central da amostra cilíndrica apresenta elevada densificação, com somente 

pequena quantidade de poros, majoritariamente isolados no interior da matriz metálica, 

indicando que o uso de uma matriz de conformação com projeto específico para a 

geometria do corpo pré-sinterizado pode permitir a obtenção de componentes com 

elevada densificação (próxima da densidade total).  
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Figura 50: Imagens MEV-SE da região central da amostra, ilustrando elevada 

densificação do sinterizado, com presença de poros pequenos (na faixa de 1 µm), 

majoritariamente isolados na matriz metálica (a). Detalhes da microestrutura obtidos 

após polimento e ataque químico com reagente Nital 2 % (b).  

  
Fonte: elaborado pelo autor 

Como não foi possível obter amostras íntegras a partir das amostras reduzidas 

em 850 °C/60 minutos, foram utilizadas pré-formas reduzidas em temperatura menor 

(700 °C/60 minutos) as quais apresentam somente 11% de retração linear no diâmetro 

(ver Figura 44), permitindo assim utilizar a mesma matriz utilizada para a conformação 

dos pós de óxidos. 

Estudos de sinterização de aglomerados de nanopós (LEE; CHA; KANG, 2005) 

mostram que para atingir densidade total do sinterizado, faz-se necessário atingir ao 

menos 70 % da densidade teórica (TD) para o corpo a verde. Considerando que no 

presente estudo não estamos trabalhando com pós nanométricos, mas sim com corpos 

porosos (pré-formas com partículas na escala submicrométrica), procurou-se encontrar a 

pressão de conformação que mais se aproxima dessa condição (70 % TD). Dessa forma, 

para avaliar a resposta das pré-formas reduzidas (cujo processo de obtenção foi 

apresentado na seção anterior), quando recompactadas (conformadas) a frio e assim 

identificar a melhor pressão de conformação, foi realizado um estudo de 

compressibilidade das pré-formas reduzidas. Para fins comparativos, foi realizado estudo 

de compressibilidade utilizando pós-finos de Fe carbonila. Tanto as pré-formas de ferro 

(obtidas por redução) quanto o ferro carbonila foram compactados entre 200 e 800 MPa, 

com suas curvas de compressibilidade sendo apresentadas na Figura 51.  
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A partir da Figura 51, é possível identificar diferenças sutis na compressibilidade 

dos dois materiais estudados, onde os pós-finos de Fe carbonila apresentam valor 

levemente superior de densidade a verde em relação aos obtidos na conformação das pré-

formas porosas de ferro reduzido. Densificação a verde superior a 70 % da TD já pode 

ser obtida após aplicar 400 MPa de pressão de conformação, de modo que elevada 

densificação pode ser esperada ao sinterizar componentes produzidos a partir dessa 

condição de conformação.  

Figura 51: Curva de compressibilidade obtida para. a) pós de ferro carbonila, e b) pré-formas 

reduzidas em 700 °C/60 minutos, apresentando a densificação (em relação a densidade 

teórica do ferro puro) em função da pressão de compactação. 

 
Fonte: elaborado pelo autor 

Para avaliar a sinterização ainda na fase alfa do ferro, onde o coeficiente de 

autodifusão dos átomos de ferro é duas ordens de grandeza superior que em uma 

temperatura levemente superior à da transição alfa-gama (BRANDES, BROOK, 1992), 

componentes produzidos em pressão de conformação de 600 MPa foram sinterizados em 

dilatômetro até a temperatura de 890 °C, mantendo 60 minutos de patamar. Ao analisar 

as curvas de sinterização (Figura 52), podemos identificar que as pré-formas iniciam o 

processo de densificação em temperaturas de aproximadamente 600 °C. Adicionalmente, 
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podemos identificar que não há densificação significativa após atingir a temperatura de 

patamar de sinterização (890 °C), onde a retração de 16% identificada ocorre durante a 

etapa de aquecimento. Isso demonstra que o tempo de patamar mantido (60 minutos) leva 

majoritariamente ao crescimento dos grãos nos sinterizados nessa condição. Já o 

compactado de ferro carbonila somente apresenta densificação significativa após atingir 

a temperatura de patamar de sinterização, resultando em aproximadamente 4% de 

retração linear após os 60 minutos de patamar. 

Figura 52:Curvas de sinterização em dilatômetro de amostras compactadas/conformadas 

em 600 MPa e sinterizadas em temperatura de 890 °C, com patamar de 60 minutos para: 

a) compactado de ferro carbonila; e b) pré-forma de ferro (obtida pela redução de Fe2O3 

com H2 em 700 °C). 

 

Dessa forma, as amostras preparadas nas diferentes pressões de 

conformação/compactação foram submetidas a um tratamento térmico de sinterização na 

temperatura de 890 °C (logo abaixo da transição alfa-gama) para avaliar a sinterização 

ainda na fase alfa. Já as pré-formas conformadas, por já apresentarem densificação em 

temperaturas menores também foram sinterizadas nas temperaturas de 800 °C e 750 °C, 

 
Fonte: elaborado pelo autor 
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procurando avaliar o efeito de temperaturas menores na densificação dos sinterizados. 

Para fins comparativos, o tempo de patamar na temperatura final foi mantido fixo em 60 

minutos.  

A partir das imagens da Figura 53, identifica-se que mesmo quando da 

sinterização por 60 minutos em temperatura de 750 °C, já é possível obter densificação 

superior a 90 % (a partir das medidas de geometria), para corpos conformados com mais 

de 70 % da TD. Já quando da sinterização em 890 °C, isso já é obtido mesmo em amostras 

que apresentam somente 60 % de densificação antes do tratamento térmico. 

Figura 53: Densificação em função do aumento da pressão de conformação para as 

amostras após sinterização em temperaturas de 750 °C, 800 °C e 890 °C, mantendo 

tempo de patamar em temperatura final fixo em 60 minutos. 

 

Entretanto, na etapa de sinterização, nos compactados de referência não é obtida 

densificação superior a 90 % quando da sinterização em 890 °C, durante 60 minutos, 

diferente do encontrado para as amostras obtidas a partir conformação das pré-formas 

porosas de ferro e sinterizadas nas mesmas condições, onde mesmo iniciando de uma 

densificação a verde na faixa de 60% (obtida ao aplicar pressão de conformação de 

200 MPa), densificação superior a 90 % é obtida ao sinterizar em 890 °C. . Essa diferença 

na densificação do pó de referência pode ser relacionada a menor força motriz dos pós de 
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ferro carbonila em relação ao óxido de ferro reduzido. Isso se deve a diferença no tamanho 

das partículas do pó de ferro carbonila, que apresenta tamanho médio de 6µm, enquanto 

nas pré-formas porosas de ferro obtido a partir da redução, as partículas (nesse caso, a 

estrutura sólida que forma a pré-forma porosa) ainda apresentam dimensões menores de 

1 µm, valor esse que é o “tamanho de partida” antes da sinterização. Adicionalmente, nas 

maiores pressões de compactação, há um leve decréscimo na densidade do sinterizado 

produzido a partir de ferro carbonila, devido presença de trincas (possivelmente devido a 

tensões residuais resultantes do processo de deformação durante a compactação) ou 

aprisionamento de gases no interior do sinterizado.  

Para as amostras preparadas via conformação a frio das pré-formas porosas de 

ferro (obtido por redução), após tratamento térmico de sinterização nas temperaturas de 

800 °C e 890 °C, quando são avaliadas amostras preparadas por aplicação de pressão de 

conformação entre 600 e 800 MPa, os valores do aumento percentual de densidade 

(Figura 54 – a) e da retração linear no diâmetro (Figura 55) são muito similares entre si. 

Isso pode ser um indicativo que quando da temperatura de sinterização de 800 °C, o 

componente sinterizado esteja em um estágio de sinterização muito similar ao encontrado 

de 890 °C. Da mesma forma, a retração volumétrica (Figura 54 – b) sofrida pelos 

sinterizados apresenta comportamento idêntico nessas temperaturas, apresentando 

valores entre 3 % e 4 % em volume. Já para as pressões de conformação menores que 

600 MPa, há um nítido aumento da densificação do componente na sinterização, oriundo 

de elevada retração volumétrica sofrida pelo componente. Isso nos indica que, quando 

utilizando pressões de conformação entre 600 e 800 MPa, temos a possibilidade de obter 

componentes near net shape após a conformação e sinterização, com um maior controle 

de dimensões após a sinterização.  
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Figura 54: Aumento percentual da densidade e retração após tratamento térmico de 

sinterização em 890 °C, 800 °C e 750 °C. respectivamente.  

 

 
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 55: retração linear (no diâmetro) para as amostras obtidas a partir da sinterização 

de pré-formas compactadas 
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Fonte: elaborado pelo autor 

Quanto à microestrutura dos sinterizados, as imagens da Figura 56 e da Figura 

57 ilustram a microestrutura para as amostras compactadas/conformadas em 400 MPa (as 

imagens para as demais pressões de compactação/conformação avaliadas estão 

apresentadas no APÊNDICE A).  

A partir dessas imagens, podemos identificar que, apesar de a densidade (medida 

por geometria) apresentada nas amostras sinterizadas em 800 °C apresentar valores 

próximos aos encontrados nas amostras sinterizadas em 890 °C, temos notável diferença 

na microestrutura apresentada por elas. O tamanho dos grãos das amostras sinterizadas 

em 890 °C é nitidamente maior e melhor definido, apresentando tamanho médio de 8 µm, 

enquanto nos sinterizados em 800 °C, o tamanho dos grãos fica na faixa dos 3,5 µm, sem 

entretanto apresentar clara fronteira entre grãos. Já na amostra sinterizada em 750 °C, as 

fronteiras dos grãos não estão tão evidentes, porém podemos estimar que as estruturas 

entre os poros apresentam tamanhos na faixa de 1 µm. 

Adicionalmente, entre as amostras sinterizadas em 750 °C e 800 °C, a 

quantidade de poros residuais é similar (em volume), entretanto a distribuição, tamanho 

e formato destes apresenta comportamento distinto. Enquanto em 750 °C os poros são 

pequenos e bem próximos entre si, em 800 °C já há um aumento no tamanho dos poros, 
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além de um afastamento entre eles, oriundos dos processos de sinterização relacionados 

ao aumento no tamanho dos grãos e a eliminação de porosidade (iniciando pelos poros 

menores). Já em 890 °C, temos majoritariamente poros isolados, seja no interior dos grãos 

ou nos contornos dos grãos. 

E por fim, a microestrutura do sinterizado do material de referência (Fe 

carbonila) sinterizado em 890 °C apresenta um tamanho de grão menor em relação ao 

material produzido por conformação da pré-forma de ferro reduzido (sinterização em 

890 °C / 60 minutos), onde a referência apresenta tamanho médio de grãos de 6 µm, 

contra tamanho médio de 8 µm do sinterizado obtido a partir de ferro reduzido. Esse 

tamanho médio de grãos da amostra de referência é praticamente o mesmo encontrado 

para a DTP do pó de ferro carbonila utilizado, de modo que não há crescimento de grãos 

considerável durante o tratamento térmico de sinterização em 890 °C para a amostra de 

referência. Adicionalmente, nas imagens da microestrutura, é possível identificar que 

ainda temos a presença das partículas “soltas” após o tratamento térmico (ver APÊNDICE 

A) , nos indicando que a sinterização ainda está em estágio inicial ou intermediário, sem 

a formação apropriada de contatos de sinterização nessas regiões. 
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Figura 56: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, e em d) a microestrutura obtida por sinterização em 890 °C de 

um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão de 

conformação/compactação uniaxial utilizada: 400 MPa. 

  

   

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 57: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, e em d) a microestrutura obtida por sinterização em 890 °C de 

um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão de 

conformação/compactação uniaxial utilizada: 400 MPa. 

  

   

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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O aumento no tamanho médio dos grãos com o aumento da temperatura de 

sinterização pode ser relacionado com a redução no valor da microdureza dos 

sinterizados, como apresenta a Figura 58. As amostras sinterizadas em 750 °C apresentam 

um valor médio de microdureza de até 164 HV0,5, já para sinterizados em 800 °C, temos 

valores de microdureza de até 133 HV0,5, e por fim, para os sinterizados em 890 °C, temos 

valores de microdureza de 106 HV0,5.  

Em relação às propriedades mecânicas, as medidas de microdureza dos 

sinterizados a partir do pó de ferro carbonila apresentam valores similares aos 

encontrados no sinterizado produzido a partir da conformação da pré-forma de ferro 

reduzido nas mesmas condições de sinterização (890 °C / 60 minutos), apesar do menor 

tamanho médio de grãos apresentado no material de referência (Fe carbonila). 

Figura 58: Medidas de microdureza Vickers (HV0,5) realizadas com as amostras com 

diferentes pressões de compactação e sinterizadas em a) 750 °C, b) 800 °C e c) 890 °C 

por 60 minutos. Imagem d) a microdureza encontrada para o sinterizado obtido com 

ferro carbonila (material de referência). 

 

     
Fonte: elaborado pelo autor 
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Tabela 4: Microdureza em função da pressão de conformação/compactação para as pré-

formas e o material de referência.  

Amostra  Pré-formas Fe (redução) Fe Carbonila 
T. sint.  750 °C 800 °C 890 °C 890 °C 
Pressão de 

Conformação 
(Mpa) 

Microdureza 
Vickers 
(HV0,5) 

Microdureza 
Vickers 
(HV0,5) 

Microdureza 
Vickers 
(HV0,5) 

Microdureza 
Vickers 
(HV0,5) 

200 94,6 ± 6,0 100 ± 2,5 108 ±4,3 86,6 ±3,3 
300 115 ± 10,1 116 ± 4,1 103 ± 1,6 90,6 ±9,1 
400 137 ±3,5 123 ± 1,7 105 ±2,6 92,5 ±9,6 
500 153 ±3,9 129 ± 1,0 103 ± 2,1 101 ±9,9 
600 155 ±3,4 133 ± 1,2 105 ± 1,0 94,6 ± 8,2 
700 146 ±2,1 131 ±4,4 106 ± 0,8 105 ± 3,8 
800 164 ±1,7 129 ±1,7 104 ± 2,4 102 ± 0,6 

Fonte: elaborado pelo autor 

A maior dureza dos componentes sinterizados em 750 °C e 800 °C não pode ser 

associada somente ao menor tamanho de grão que essas apresentam. Isso, pois temos uma 

maior porosidade presente nessas amostras, o que leva a uma redução na dureza do 

componente.  

Entretanto, como ilustra a Figura 59, as imagens de MEV de elétrons 

retroespalhados permitem identificar a presença de óxidos na microestrutura dos 

sinterizados, os quais podem ser os responsáveis por esse aumento da dureza para as 

amostras sinterizadas em temperaturas menores (750 e 800 °C). Adicionalmente, esses 

óxidos estão fina e homogeneamente dispersos na matriz metálica nas amostras 

sinterizadas em 750 °C (como ilustram as imagens a e d da Figura 59), e com o aumento 

da temperatura de sinterização, ocorre o coalescimento desses óxidos, estando estes agora 

localizados preferencialmente nos contornos de grãos. Esse coalescimento dos óxidos em 

temperaturas próximas a 900 °C também foi ilustrado por Patisson e Mirgaux (2020) nas 

etapas finais da redução, onde as regiões residuais de wüstite são encapsuladas pelo ferro 

metálico e combinadas umas com as outras.  

Assim, a microdureza do sinterizado está sendo influenciada pela presença 

desses óxidos fina e homogeneamente dispersos na matriz metálica do sinterizado, cuja 

origem plausível de uma redução incompleta do compactado de hematita ou então de 

óxidos não redutíveis presentes na matéria-prima (contaminantes). O aumento da 

temperatura de sinterização leva esses óxidos a se aglomerarem em partículas maiores, 

tendo assim menor influência na microdureza do sinterizado.  
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Figura 59: Imagens MEV – BSE ilustrando a presença de óxidos (coloração escura) 

após o tratamento de sinterização. Imagens referentes ao sinterizado em 750 °C (a; d), 

800 °C (b; e) e 890 °C (c; f). Imagens a, b e c com magnificação de 5000x (barra de 

escalas com comprimento de 10 µm) e as imagens d, e, e f com magnificação de 

20000X (barra de escalas de 2 µm). 

 

  

 

 
Fonte: elaborado pelo autor 
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2.3.4. Conclusões 

É possível produzir componentes de Fe metálico com elevada porosidade a partir 

da redução com H2 de compactados de Fe2O3, utilizando temperaturas de redução 

superiores a 650 °C, durante 60 minutos; 

A condição ideal de tempo e temperatura de processamento encontrada, na qual 

tenhamos redução “completa” do compactado de hematita, foi de 700 °C/60 minutos. 

A compactação desses componentes porosos (pré-formas reduzidas) permite a 

obtenção de densificação “à verde” superior a 60 %, já em pressão de compactação tão 

baixa quanto 200 MPa.  

Componentes metálicos com densificação superior a 90 % da densidade teórica 

do Fe são obtidos quando a pré-forma conformada apresenta densidade a verde superior 

a 70 % na temperatura de sinterização de 750 °C (patamar de 60 minutos), densificação 

a verde superior a 65 % para sinterização em 800 °C e densificação a verde superior a 

60 % na sinterização em temperatura de 890 °C.  

A conformação das pré-formas em pressões entre 600 e 800 MPa, leva a uma 

mínima diferença de retração linear (no diâmetro) entre as temperaturas de sinterização 

avaliadas. 

Há elevado crescimento de grãos após sinterização em 890 °C (grãos ~ 8 µm), 

quando comparado com a sinterização em 800 °C/60 minutos (grãos ~ 3,5 µm) e 750 °C 

(grãos ~1 µm).  

A sinterização de material de referência (Fe carbonila) apresenta menores 

valores de densificação após sinterização, quando comparada as pré-formas conformadas 

e sinterizadas em 890 ° C.  

No caso das pré-formas de ferro obtido por redução, conformadas e sinterizadas, 

há considerável diferença na dureza obtida para componentes sinterizados em 750 °C 

(HV0,5 ~150), 800 °C (HV0,5 ~130) e sinterizados em 890 °C (HV0,5 ~100). Essa diferença 

pode ser relacionada, além do menor tamanho de grão presente no sinterizado, à presença 

de óxidos de ferro residuais do processo de redução. Esses óxidos estão fina e 

homogeneamente dispersos na matriz metálica no sinterizado em 750 °C, e com o 

aumento da temperatura tendem a ser coalescidos e localizados nos contornos de grãos, 

no caso do sinterizado em 890 °C.  

Não há diferença significativa da dureza entre componentes sinterizados em 

890 °C seja para as amostras reduzidas e recompactadas e as amostras de referência, 



124 

produzidas utilizando pó de ferro de alta pureza (Fe Carbonila), onde ambas apresentam 

dureza na faixa de 100 HV0,5;  

Ensaios de sinterização em dilatômetro nos mostram que as pré-formas de ferro 

reduzido com hidrogênio e recompactadas apresentam temperatura de início da 

sinterização muito inferiores às encontradas para o material de referência (Fe carbonila), 

diferença de temperatura essa superior a 250 °C. Isso é uma consequência do menor 

tamanho das estruturas obtidas na pré-forma porosa, que são unidas após a conformação 

do material. Essas estruturas possuem dimensões na faixa submicrométrica (<1 µm), uma 

ordem de grandeza inferior à do pó de ferro carbonila, que apresenta tamanho de partícula 

com D90 = 6 µm. 
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2.4.PARTE 3: USO DE FRAÇÃO ARGILA DE LATOSSOLO COMO FONTE DE 

MATÉRIA-PRIMA NATURAL 

O uso sustentável de matérias-primas especiais extraídas de latossolos pode 

contribuir para a valorização de recursos naturais locais e a redução da dependência de 

matérias-primas sintéticas ou importadas. Com a crescente demanda por materiais mais 

ecológicos e sustentáveis, a pesquisa sobre o aproveitamento de matérias-primas naturais 

pré-disponíveis em solo nacional torna-se essencial, não apenas do ponto de vista 

econômico, mas também ambiental. 

O desenvolvimento de partículas nessa escala, em especial as nanopartículas, 

requerem processos complexos e custosos para a sua obtenção, refletindo nos elevados 

preços encontrados para pós nanométricos comercialmente disponíveis (por exemplo, 

aluminossilicatos, SiO2, Al2O3, ou ainda o Fe2O3), os quais podem ser facilmente 

encontrados por valores de algumas centenas de reais o kg. Por outro lado, na natureza os 

processos de intemperismo transformam as rochas formadas por óxidos mais estáveis 

(óxidos pedogênicos). Esses óxidos são encontrados na fração argila dos solos (FONTES; 

WEED, 1991) com tamanho de partícula muito pequeno (na faixa submicrométrica e 

nanométrica). Assim, ao invés de dispender energia para a fabricação de partículas finas 

por meio de processos custosos e complexos, podemos nos aproveitar do “trabalho” já 

feito pela própria natureza e por meio de processos de separação e/ou purificação, obter 

uma fonte de partículas finas de óxidos estáveis com vasta disponibilidade e relativo baixo 

custo.  

2.4.1. Óxidos a partir do solo:  

O solo (pedosfera) é o resultado das ações de longo prazo da atmosfera, biosfera 

e hidrosfera sobre a litosfera (camada de rochas). As rochas presentes na litosfera são 

normalmente formadas em condições diferentes das encontradas na superfície da Terra e, 

quando expostas à superfície, por serem instáveis, são deterioradas em um processo 

chamado intemperismo. Os processos de intemperismo ocorrem espontaneamente, sendo 

acompanhados por redução da entalpia e a formação de novas fases mais estáveis de 

minerais (minerais pedogênicos). Os parâmetros que orientam essas transformações são 

os constituintes da atmosfera (pressão atmosférica e precipitação, oxigênio, temperatura, 

constituintes dissolvidos na água da chuva, entre outros fatores) e da biosfera (compostos 
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orgânicos e inorgânicos, raízes de plantas, fauna e flora do solo (CORNELL; 

SCHWERTMANN, 2003a).  

Esses minerais pedogênicos são encontrados facilmente na fração argila do solo, 

enquanto os litogênicos, que são aqueles que permanecem no solo sem alteração estrutural 

(isto é, permanecem como se encontravam na rocha), ocorrem na fração mais grosseira 

do solo (areia e silte). Com a continuidade das ações do intemperismo, esses minerais 

litogênicos podem ser dissolvidos e liberar novos minerais pedogênicos para o solo 

(CORNELL; SCHWERTMANN, 2003a). 

Como característica, a fração argila apresenta partículas com tamanhos 

inferiores a 2 µm, constituída por argilominerais e óxidos (FONTES; WEED, 1991). 

Como diferentes fatores influenciam a formação dos solos, estes apresentam diferentes 

composições químicas, a depender das condições de formação e do estágio de 

intemperismo que esses solos apresentam.  

No Brasil, a principal classe de solos é a dos Latossolos, os quais cobrem mais 

de 60 % da área do país (EMBRAPA, 2024). Esses solos apresentam elevado grau de 

intemperismo, resultantes da remoção de sílica e de bases trocáveis (P, K, Ca, Mg, H e 

Al), resultando em concentração de minerais secundários do grupo caulinita, óxidos, 

hidróxidos e oxi-hidróxidos de Fe e Al (como por exemplo a hematita, a goethita e a 

gibbsita), e minerais de titânio (principalmente ilmenita e anatase). A quantidade de cada 

constituinte varia com o tipo da rocha de origem, a intensidade do intemperismo e 

condições de drenagem, mas de modo geral, apresentam concentração 1:1 de 

argilominerais (clay minerals) e óxidos (SCHAEFER; FABRIS; KER, 2008). 

2.4.1.1.Óxidos de ferro no solo 

Quase todas as rochas apresentam algum teor de ferro e com os processos de 

intemperismo, óxidos de ferro são formados a partir dessas rochas. As principais rochas 

que contém ferro estão na Tabela 5. Em todos esses minerais, exceto na magnetita, o ferro 

está presente exclusiva ou predominantemente no estado bivalente (Fe2+). 
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Tabela 5: Principais rochas contendo ferro. (* percentual teórico). 

Nome Fórmula 
Conteúdo de Fe 
(mg*g-1) 

  FeO Fe2O3 

Biotita K(Fe2+, Mg)3Si3AlO10(OH)2 30-280 1-210 
Piroxênio (augita) (Ca, Mg, Fe2+,Al,Ti)2(Si,Al)2O6 40-210 4-76 
Anfibólio (Hornblenda) Ca2(Mg,Fe,Al)5(Si,Al)8O22(OH)2 <90 2-230 
Olivina (Mg, Fe2+)2SiO4 80-120 - 
Ilmenita FeTiO3 473* - 
Magnetita, Titanomagnetita Fe3O4, Fe3-xTixO4 310* 690* 
Pirita FeS2 817* - 

Fonte: Cornell; Schwertmann (2003a). 

Durante os processos de intemperismo, as rochas primárias contendo íons de 

Fe2+ (como as olivinas, biotitas e anfibólios) são dissolvidas, com o rompimento da sua 

rede cristalina, oxidando os íons Fe2+ para Fe3+ e estes por fim, são liberados ao solo. 

(SCHWERTMANN, 1985). Esses íons de Fe3+
 são imediatamente hidrolisados para 

formar óxidos e hidróxidos de óxidos de Fe3+. Para o caso específico dos silicatos de Fe2+, 

essas reações envolvem a quebra de uma ligação Fe2+-O-Si e a formação de grupos 

Fe3+OH e SiOH (CORNELL; SCHWERTMANN, 2003a). 

Dessa forma, os óxidos de ferro podem ser encontrados na natureza em 16 

formas diferentes (Tabela 6), seja na forma de óxidos, hidróxidos ou óxido-hidróxidos, 

constituídos por Fe com O e/ou OH.  

Tabela 6: Os óxidos de Ferro 

Oxido-hidróxidos e hidróxidos Óxidos  
goethita (α – FeOOH) hematita (α – Fe2O3)  
lepidocrocita (γ - FeOOH) magnetita (Fe3O4) 
akaganeita (β - FeOOH) maghemita (γ - Fe2O3)  
schwertmannite(Fe16O16 
(OH)y(SO4)2.nH2O) 

β - Fe2O3 

δ - FeOOH ε - Fe2O3 
ferroxita (δ' - FeOOH) wüstite (FeO) 
FeOOH de alta pressão  
ferridrita (Fe5HO8.4H2)  
bernalita (Fe(OH)3  
Fe(OH)2  
ferrugem verde (Green Rust) 
ABCDDDABEDD FG!HC�IE�J K�!J; 

K� ) MN�; +O
I/ PFQI� 

 

Fonte: Cornell; Schwertmann (2003b). 
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Na grande maioria dos óxidos, os íons de ferro estão no estado trivalente (Fe3+), 

exceto pelo FeO, Fe(OH)2 e pela Fe3O4, os quais são compostos por íons Fe2+ 

(CORNELL; SCHWERTMANN, 2003b). Esses óxidos de ferro estão entre os 

componentes principais da fração argila dos Latossolos (KÄMPF; KLANT; 

SCHNEIDER, 1988), e possuem em comum o fato de apresentarem pequenos tamanhos 

de cristal e/ou pequena ordem cristalina (CORNELL; SCHWERTMANN, 2003b). 

Dentre os óxidos de ferro presentes nos solos, a goethita (α-FeOOH) é a mais 

comum de ser encontrada, ocorrendo em associação com todos os outros óxidos de ferro 

encontrados em solos. Em regiões de clima mais quente, ela está comumente associada a 

hematita (α-Fe2O3), enquanto em regiões mais frias, está associada com lepidocrocita (γ-

FeO(OH)) e ferrihidrita (Fe5HO8.4H2O). A hematita é o segundo óxido de ferro mais 

comum de ser encontrado nos solos, apresentando estabilidade termodinâmica similar à 

da goethita, mas somente é encontrada em solos de climas tropicais e subtropicais 

(CORNELL; SCHWERTMANN, 2003a; SCHWERTMANN; KÄMPF, 1985). 

Nos solos, a goethita (α-FeOOH) é responsável pela coloração amarela ou 

marrom, enquanto a hematita (α-Fe2O3) é responsável pela coloração vermelha. Esses 

dois óxidos são as principais formas de óxidos de ferro presentes nos Latossolos 

Brasileiros (CURI, 1983; FONTES; WEED, 1991; RESENDE, 1976); (DICK, 1986; 

APUD SCHAEFER; FABRIS; KER, 2008), sendo a goethita a forma mais estável, 

encontrada em diferentes ambientes e aparenta ser a forma dominante encontrada nos 

latossolos brasileiros (RESENDE, 1976). 

O conteúdo de óxidos de ferro nos solos pode variar entre menos de 1 g até 

centenas de g/kg, a depender das rochas que originam esse solo e do grau de intemperismo 

deste. Nos latossolos brasileiros, as concentrações de óxidos de ferro podem chegar até 

800 g/kg (KÄMPF; CURI, 2003; APUD FINK et al., 2016); (KÄMPF; SCHEINOST; 

SCHULZE, 2011). 

O teor de ferro em latossolos varia de 0,7% até 44% Fe, com 80-100% desse 

total pedogênico, majoritariamente goethita, hematita e maghemita (γ-Fe2O3) (KÄMPF; 

KLANT; SCHNEIDER, 1988). A quantidade de hematita, em relação ao total de óxidos 

de ferro (hematita + goethita), apresenta variação entre 0 e 0,97.  

Também muito comum é a substituição de Fe por Al, a qual é um fenômeno 

natural e ocorre tanto na goethita quanto na hematita, podendo constituir mais uma regra 

que uma exceção na natureza, principalmente para as goethitas de clima tropical 

(CORNELL; SCHWERTMANN, 2003a). Nos latossolos brasileiros, a substituição do 
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alumínio apresenta de 7 a 40% molar de Al na goethita e 4 a 17% molar de Al na hematita 

(NETTO, 1995; APUD SCHAEFER; FABRIS; KER, 2008). 

2.4.1.2.Obtenção de Ferro a partir da redução de solos e resíduos:  

Com concentrações relativamente altas de óxido de ferro, as quais em muitos 

casos se assemelham às dos minérios de ferro para fabricação de ferro e aço, o óxido de 

ferro presente nos solos tem potencial de ser utilizado na forma de óxido e forma metálica 

por meio de separações físicas e térmicas, respectivamente. 

Duas abordagens que têm sido aplicadas para a obtenção de ferro metálico a 

partir de solos contaminados com metais pesados e de resíduos, como a lama vermelha, 

por exemplo, são a redução do estado sólido seguida de separação magnética para 

recuperar ferro, ou então a fundição, seja em forno a arco elétrico ou a redução por plasma 

de hidrogênio para a produção de metal líquido. Nesse último caso, após a redução para 

ferro metálico e fundido, metal líquido pode ser separado e sedimentado dos óxidos 

fundidos ou escória. 

A literatura encontrada está concentrada na recuperação de solos contaminados 

ou para a valorização de rejeitos de outras indústrias, como por exemplo a lama vermelha, 

um rejeito altamente perigoso à natureza resultante do processo de beneficiamento da 

bauxita, utilizada na indústria de produção de alumínio.  

Nessa direção, Plescia e Maccari (1996) apresentaram uma metodologia para 

recuperar ferro metálico a partir da lama vermelha da produção de zinco. Nela, a lama 

vermelha rica em goethita (>50% em peso de FeOOH) passa por algumas etapas de 

remoção de sais de zinco, e após secagem, a parte sólida é misturada com 20 % de excesso 

de carbono e tratada termicamente em 1000 °C por 60 minutos. O produto obtido é moído 

e separado magneticamente (via seca ou úmida), gerando Fe3O4, FeC e pequenas 

quantidades de ferro metálico, além de outros componentes que podem ser descartados, 

pois estão inertes.  

Meegoda e Kamolpornwijit (2011) demonstram a obtenção de ferro e cromo a 

partir de resíduos da produção de cromo. Nesses rejeitos, há aproximadamente 50% de 

óxidos de ferro presente, sendo utilizado carbono como agente redutor para produzir, no 

estado líquido, uma liga Fe/Cr com aproximadamente 14% a 18% em massa de Cr. Esse 

metal gerado ainda necessita etapas posteriores de purificação de elementos não 

desejados (Si, C). Mais recentemente, Meegoda, Kamolpornwijit e Batagoda (2016) 

descrevem uma metodologia laboratorial para extração de Fe e Cr a partir de solos 
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contaminados com Cr. Esses solos contaminados apresentam em média 23% de óxido de 

ferro, se mostrando uma boa alternativa para a obtenção de Fe, além do benefício da 

recuperação do solo contaminado. Como esse óxido de ferro pode ser concentrado, esses 

solos contaminados se tornam uma fonte potencial de matéria-prima para a indústria de 

ferro e aços. Em seu estudo, os autores demonstram que os óxidos de ferro e de cromo 

presentes nos solos contaminados são reduzidos utilizando carbono sólido, em 

temperaturas de até 1400 °C. Para a redução completa dos óxidos de ferro e cromo 

presentes no solo, 15% em massa de carbono foi necessária. No processo descrito, a cada 

tonelada de fundido (solo contaminado + sílica + carbono), em média 26 % de aço pode 

ser obtido. A escória resultante também pode ser reutilizada.  

Utilizando processos assistidos por plasma, Jayasankar et al. (2009) reportam a 

obtenção de ferro-gusa a partir de pós-finos de minérios de ferro, ilmenita ou ainda de 

lama vermelha, utilizando um processo de plasma smelting (fundição por plasma). Em 

outro estudo, Jayasankar et al.(2012) reportam a otimização do processo proposto para a 

lama vermelha, obtendo rendimento de 71% de ferro-gusa em uma única etapa de 

redução. Também procurando a recuperação de ferro e outros metais a partir da lama 

vermelha, Anawati e Azimi (2020) utilizaram da redução carbotérmica por fusão 

(smelting) da lama vermelha. Após o processo de redução apresentado, outros metais, 

como terras raras também podem ser extraídas da escória gerada na etapa de fundição.  

A primeira denotação de aço verde (green steel) a partir da valorização dos 

resíduos de lama vermelha é feita por Bhoi, Behera e Mishra (2015). Nesse estudo, os 

autores descrevem o processo de produção de aço a partir da lama vermelha, por meio de 

um tratamento térmico redutor (onde a lama vermelha seca é granulada com carbono), 

com separação magnética e fundição a plasma de hidrogênio do material separado. A 

fração magnética, contendo óxido de ferro enriquecido e teores mínimos de alumina, é 

produzida após as duas primeiras etapas, e é posteriormente submetida ao processo de 

fundição por plasma de hidrogênio para produção de aço. Apesar de ser denominado aço 

verde, ainda temos a presença de carbono na primeira etapa de processamento, de modo 

que o processo não é totalmente verde. Em um estudo mais recente, Bhoi, Rajput, Mishra 

(2017) apresentam a produção de ferro por redução direta (green direct reduction iron – 

DRI) a partir da lama vermelha, utilizando um reator de plasma de micro-ondas para 

reduzir, por plasma de hidrogênio, os óxidos de ferro presentes na lama vermelha, em 

temperaturas entre 600 e 800 °C. Apesar de serem processos mais sustentáveis, em ambos 
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os casos, inevitavelmente é necessária uma etapa de pré-processamento da lama vermelha 

por meio de torrefação (roasting), moagem, peletização e separação magnética úmida.  

Por fim, Jovičević-Klug et al. (2024) demonstram a obtenção de ferro metálico 

a partir da redução de lama vermelha com um processo assistido por plasma de 

hidrogênio. No processo descrito, é utilizado um forno a arco (semelhante aos já 

utilizados na indústria siderúrgica) alimentado por uma atmosfera de argônio e hidrogênio 

e ao aplicar uma corrente de 200 A é gerado um plasma contendo 10 % de hidrogênio. A 

descarga de plasma gerada funde a lama vermelha e simultaneamente reduz o óxido de 

ferro para ferro metálico (redução por plasma), onde o ferro metálico líquido é facilmente 

separado da escória (óxidos não redutíveis). O processo é descrito como ocorrendo em 

somente 10 minutos, sendo possível extrair 98% do limite teórico da amostra de teste, 

obtendo 2,6g de ferro metálico para cada 15 g de lama vermelha. Esse ferro é considerado 

puro o suficiente para ser utilizado na produção de aços. O processo também apresenta 

como vantagem a possibilidade de utilizar a lama vermelha sem tratamentos prévios. 

Dessa forma, considerando que a hematita, juntamente com a goethita, são as 

formas mais estáveis dos óxidos de ferro encontrados na natureza, e que podem ser 

encontradas em grandes quantidades nos latossolos brasileiros, elas são uma potencial 

matéria-prima para a obtenção de óxido de ferro com tamanho submicrométrico (se 

apropriadamente separado), ou então utilizar esses óxidos presentes no solo (seja os 

óxidos de ferro ou os óxidos de alumínio e silício) para gerar um material compósito com 

reforços nanoestruturados.  

Assim, o presente estudo procura avaliar o potencial de utilizar a fração argila 

(partículas menores que 2 µm) de latossolos como matéria-prima para a produção de 

compósitos com possíveis reforços nanoestruturados, via processamento a partir de pós. 

Será realizada a mistura de frações de argila com partículas submicrométricas de 

hematita, e com posterior redução com hidrogênio, seguido por conformação a frio e 

sinterização, gerar um compósito ferroso com reforços possivelmente nanoestruturados, 

reforços estes obtidos a partir dos óxidos não redutíveis presentes na argila.  
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2.4.2. Metodologia 

Nessa seção, procura-se utilizar óxidos finos presentes na fração argila de uma 

amostra de latossolo brasileiro, como uma fonte de fácil acesso de matéria-prima para a 

produção de compósitos metálicos (com possíveis reforços nanoestruturados). Para tanto, 

faz-se necessário realizar inicialmente a separação da fração argila (partículas menores 

de 2 µm de diâmetro) da fração mais grosseira (areia – partículas maiores de 53 µm – e 

de silte – partículas entre 2 µm e 53 µm). Na sequência, etapas de manipulação 

posteriores foram aplicadas para a utilização dos pós da fração argila, seja por meio de 

redução ou o uso dos óxidos diretamente em uma matriz metálica.  

2.4.2.1.Separação da fração argila  

Para a separação da fração argila, foi utilizado um procedimento para a análise 

de solos recomendado pela Empresa Brasileira de Pesquisa Agropecuária (Embrapa) 

(DONAGEMMA et al., 2017). Esse procedimento foi adaptado pontualmente para 

utilizar os equipamentos disponíveis no laboratório e a sequência das principais etapas 

utilizadas no processo de separação da fração argila do latossolo estão descritas no 

fluxograma apresentado na Figura 60.  

Figura 60: Fluxograma descrevendo resumidamente as etapas experimentais para a 

extração da fração argila a partir do solo. 

 
Fonte: elaborado pelo autor 

Inicialmente, o solo é seco por 24 horas em 40 °C, e em seguida, a fração mais 

fina é separada por peneiramento utilizando uma peneira com aberturas de 500 µm para 

obter a TFSA (terra fina seca ao ar). Num próximo passo, 50 gramas de TFSA são 

misturados com 500 ml de água destilada e 25 ml de solução NaOH 1M. Essa suspensão 

foi agitada por 12 horas para dispersar e manter as partículas finas em suspensão. 
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Após 12 horas de agitação, a suspensão foi filtrada com uma peneira de aberturas 

53 µm. A suspensão obtida foi despejada em um recipiente para sedimentação (proveta 

com volume de 1L). A proveta foi completada com água destilada até o volume de 1L, 

agitada para homogeneização e posteriormente deixada para sedimentar por 24h. Após o 

período de 24 horas de sedimentação, a parte superior (700 ml superiores) foi drenada e 

reservada. À fração de suspensão que permaneceu na proveta, foi adicionada água 

destilada até completar a marcação de 1L da proveta, e agitada para redispersão. 

Novamente a suspensão foi deixada para sedimentar por 24 horas. Após as 24 horas de 

sedimentação, novamente a parte superior foi drenada (700 ml). O que permaneceu na 

proveta foi separado como precipitado da proveta.  

Os conteúdos separados (1ª e 2ª drenagens) têm o pH ajustado com solução de 

ácido nítrico para 5 (onde inicia a coagulação das partículas) e em seguida separada por 

filtração. Após separação da parte sólida, essa foi lavada com água destilada e seca em 

estufa por 24 horas em temperatura de 100 °C. Após secagem, essa fração foi moída com 

pistilo e separada por peneiramento.  

2.4.2.2.Preparo dos compósitos 

Com as partículas finas da fração argila, foram preparados compósitos por meio 

da mistura destas com partículas de Fe2O3 (Sigma Aldrich, D90 <5µm). A etapa de preparo 

dos compósitos está apresentada na Figura 61, e a seguir é descrita de forma mais ampla.  

Figura 61: Descritivo resumido das etapas de preparação dos compósitos a partir da 

mistura da fração argila com Fe2O3.  

 

Fonte: elaborado pelo autor 

Inicialmente, foi realizada a mistura via úmida dos componentes, utilizando água 

como solvente e 5 % em massa (em relação a massa de sólidos) de dispersante (DOLAPIX 

CE 64). À essa mistura foram adicionadas esferas para homogeneização, em quantidade 
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1:1 em massa de esferas para sólidos. Essa mistura é deixada para agitar em moinho turbo 

(Alphie) por 12h em 50 Hz de frequência.  

Após a etapa de mistura dos pós, foi realizada a granulação, e a seguir, a 

moldagem por compactação uniaxial em matriz de duplo efeito em uma pressão de 

compactação de 100 MPa. As amostras obtidas foram reduzidas em forno tubular, sob 

fluxo de H2 (no patamar de redução) em 750 °C, por 60 minutos. Após a redução, as 

amostras foram conformadas a frio em 600 MPa e levadas ao forno para sinterização em 

temperaturas inferiores a 1120 °C. 

2.4.2.3.Caracterizações 

A análise da morfologia de partículas e microestrutura do compósito foi 

realizada utilizando microscópio eletrônico de varredura (TESCAN Veja 3), o qual possui 

acoplado detector para análise de composição química por meio de Espectroscopia 

Dispersiva em Energia de Raios-X (Oxford Instruments Aztec Energy X-Act). Análise 

de Difratometria de Raios-X foi realizada com difratômetro (Rigaku MiniFlex600 DRX), 

com ânodo de cobre, radiação Kα 0,154056 nm. Para a caracterização dos picos do perfil 

de DRX foi utilizado o software Profex (um software aberto), utilizando a base de 

estruturas cristalinas gratuita disponíveis na COD (Crystallography Open Database). E 

por fim, as propriedades mecânicas foram avaliadas quanto a microdureza do compósito, 

por meio de medidas realizadas utilizando equipamento microdurômetro (LECO AMH 

43), aplicando cargas de 10 e 50g.   
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2.4.3. Resultados 

2.4.3.1.Caracterização dos pós da fração argila 

Em um primeiro momento, na etapa de extração das partículas de argila, foi 

necessário identificar o volume ideal de líquido a ser drenado da proveta após as 24 horas 

de sedimentação, volume este em que se tenha somente partículas menores de 2 µm 

(argila) em suspensão. Dessa forma, após as 24 horas de sedimentação, foram removidas 

frações de suspensão (100 ml) a partir do topo da proveta de 1L, separadas por 

centrifugação e analisadas no microscópio eletrônico de varredura, como ilustrado na 

Figura 62.  

A partir da sequência de imagens da Figura 62, temos como identificar que após 

as 24 horas de sedimentação, as partículas maiores estão limitadas ao volume inferior à 

marcação de 200 ml da proveta de 1L. Dessa forma, foi definida a marcação de 300 ml 

na proveta como o limite inferior de suspensão a ser removida após as 24 horas de 

sedimentação, de modo que o conteúdo drenado (700 ml superiores) somente apresente 

partículas da fração argila (< 2µm) em suspensão.  
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Figura 62: Imagens MEV – SE das partículas obtidas após separar frações de 100ml de 

suspensão a partir do topo da proveta, após as 24 horas de sedimentação. Imagem: a) 

precipitado ao fundo da proveta; b) Em suspensão até 0,2 L; c) Em suspensão: 0,2 – 

0,35 L; d) Em suspensão: 0,35 – 0,5 L; e) Em suspensão: 0,5 – 0,6 L; f) Em suspensão: 

0,6 – 0,7 L; g) Em suspensão: 0,7 – 0,8 L; h) Em suspensão: 0,8 – 0,9 L; e i) Em 

suspensão: 0,9 – 1,0 L.  

   

   

   
Fonte: elaborado pelo autor 

Procurando identificar o tamanho das partículas presentes na fração de 

suspensão separada nas etapas de drenagem, foram realizadas análises de imagem por 

MEV em maiores magnificações, como ilustra a Figura 63. Ao retirar alíquotas da 

suspensão contendo as partículas de fração argila e as depositar sobre um suporte para 

analisar no MEV, após a secagem do líquido (água), um filme se formou, o que não 

permite identificar isoladamente as partículas. Entretanto, foi possível identificar uma 
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“rugosidade” que indica que todas as partículas são finas, pois somente aglomerados 

podem ser identificados claramente. Esses aglomerados formados durante a secagem, são 

constituídos por partículas e/ou aglomerados muito menores, como mostra a Figura 

63 a - d, o que permite obter uma segurança maior de não termos partículas grandes 

(>2µm) na suspensão separada. 

Figura 63: Imagens MEV – SE dos pós de óxidos obtidos a partir da separação da 

fração argila do latossolo. 

 

As partículas de cada fração foram avaliadas em relação a sua composição 

química, como apresentado na Tabela 7. Nela encontramos majoritariamente a presença 

O, Al, Si e Fe, além de baixos teores de Ti (na grande maioria das frações avaliadas). A 

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 



142 

presença desses elementos é condizente com o reportado na literatura para latossolos 

(KER, 1997); (SCHAEFER, FABRIS e KER, 2008), sendo associados a presença dos 

compostos caulinita, gibbsita, hematita e/ou goethita, quando da fração argila. A presença 

de quantidades equivalentes de Al e Si é um indicativo da presença de caulinita, visto que 

a mesma apresenta 2 átomos de Al e 2 átomos de Si em sua composição (Al2Si2O5(OH)4). 

Já nos precipitados encontrados nas frações mais grosseiras, há presença de valores 

distintos de Al e Si, o que pode estar associado com a presença de quartzo (SiO2), além 

da presença de fases oxidas de FeTi 

Tabela 7: Composição química, por EDS, das partículas retiradas em cada fração 

separada durante a sedimentação. 

Amostra %wt. O % wt. Fe %wt. Si %wt. Al %wt. Ti Total 

1,0 - 0,9L 65,8 8,1 12,57 12,89 0,64 100 

0,9 - 0,8L 52,33 26,11 9,03 9,88 2,65 100 

0,8 - 0,7L 47,83 31,96 8,04 8,57 3,6 100 

0,7 - 0,6L 56,3 9,1 17,35 16,72 0,53 100 

0,6 - 0,5L 57,05 12,72 14,95 14,75 0,53 100 

0,5 - 0,35L 55,36 25,32 7,51 8,48 3,33 100 

0,35 - 0,2L 55,13 19,67 13,31 9,19 2,7 100 

<0,2L 48,56 30,46 7,56 4,58 8,84 100 

precipitado 50,89 24,5 12,56 7,34 4,71 100 

Fonte: elaborado pelo autor 

Como os solos apresentam uma diversidade de composições químicas possíveis, 

devido aos diversos parâmetros que influenciam a sua origem, foi utilizada análise de 

difratometria de raios-X para identificar as principais fases cristalinas presentes na fração 

de partículas separadas. Os difratograma da fração separada (argila) e do sedimentado 

(após a secagem), estão apresentados na Figura 64. A partir dos dados das análises de 

DRX, o sedimento precipitado ao fundo da proveta é composto majoritariamente por 

quartzo (COD 5000035) e picos que podem ser relacionados a hematita (COD 9015065), 

ilmenita e/ou magnetita além de picos em menor intensidade de rutilo. Já na fração argila, 

temos majoritária presença de caulinita (COD 1011045 - Al2Si2O5(OH)4) e hematita 

(COD 9015065 - Fe2O3). Também há picos, com menor intensidade, que podem ser 
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relacionados as fases goethita (COD 9003079 - FeOOH) ou ao quartzo (COD 5000035 - 

SiO2). 

Figura 64: Difratograma de raios-X das partículas obtidas após as etapas de 

sedimentação. Na curva “a” temos o difratograma referente ao material que ficou 

precipitado ao fundo da proveta, e o difratograma “b”, é referente ao material que estava 

em suspensão após as 24 horas de sedimentação (fração drenada).  
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A presença das fases caulinita, hematita e goethita na fração argila são coerentes 

com o esperado a partir dos dados de composição química obtidos por análise de EDS, 

uma vez que somente a presença de Fe, Si, Al e O, além de teores residuais de Ti são 

identificados, como ilustra a Figura 65.  

Figura 65: Análise de EDS realizadas com as partículas da fração argila, após a 

secagem. 

 

Na etapa seguinte foi realizado um tratamento térmico sob atmosfera oxidante 

(ar sintético) em forno mufla até 850 °C, por 30 minutos com amostras compactadas de 

argila, procurando identificar a perda de massa correspondente a remoção de umidade. 

No tratamento térmico os compactados perderam 17 % em massa, correspondente a 

remoção de umidade adsorvida e da desidroxilação da caulinita, por exemplo. 

Análises de DRX (Figura 66) dos pós de fração argila tratados ao ar (atmosfera 

oxidante de ar sintético) em 850 °C, somente apresentam picos correspondentes a fase 

hematita (COD 9015065 - Fe2O3), acompanhada de uma matriz amorfa, assumida como 

sendo metacaulinita (Al2Si2O5) oriunda da desidroxilação da caulinita. O aumento da 

temperatura de tratamento até 1120 °C, faz com que além dos picos de hematita 

previamente identificados, tenhamos também picos referentes a fase mulita (COD 

9001321) e SiO2 (COD 5000035), fases estas precipitadas a partir da transformação 

sofrida pela fase amorfa metacaulinita em temperaturas superiores a 1000 °C (CHENG et 

al. 2012). 

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 66: Análise de DRX dos pós de fração argila após tratamento térmico ao ar em 

850 °C e 1120 °C. Presença de hematita além de uma fase amorfa após tratamento 

térmico em 850 °C ao ar (curva preta), enquanto que em 1120 °C, temos, além da 

hematita, a presença de mulita e sílica, precipitadas a partir da fase amorfa formada em 

temperaturas menores.  
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Fonte: elaborado pelo autor 

2.4.3.2.Redução da fração argila em H2  

Para avaliar o potencial de obter ferro metálico a partir dos pós de fração argila 

separada, foram realizados experimentos de redução utilizando gás hidrogênio, nas 

temperaturas de 800 °C e 850 °C/60 minutos.  

Após tratamento térmico em 800 °C, foi identificada perda de massa de 

aproximadamente 20%, enquanto em 850 °C, aproximadamente 25% de perda de massa 

foi observada. Esses valores são levemente superior aos 17% de perda de massa 

observada no tratamento térmico realizado ao ar, indicando que temos a ocorrência de 

redução de algum óxido presente (hematita e/ou goethita) na argila. A diferença de perda 

de massa encontrada entre a redução em 800 °C e 850 °C pode estar associada a uma 

maior dificuldade em reduzir a hematita e/ou a goethita presente na fração argila, 

possivelmente devido à elevada presença de elementos formadores de fases oxidas não 
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redutíveis nas condições estudadas (Al, Si e Ti), o que gera uma maior dificuldade para a 

redução do óxido de ferro (maiores tempos e/ou temperaturas de redução se comparados 

a redução de Fe2O3 puro), como encontrado nos resultados da seção anterior e também 

como reportado em Spreitzer e Schenk (2019).  

As análises de DRX realizadas com os pós obtidos nas duas temperaturas de 

redução são apresentados na Figura 67. A presença de uma curvatura em baixos ângulos 

de difração (halo de amorfização) no difratograma do pó da fração argila tratada sob 

atmosfera de H2 em 800 °C/60 minutos indica a presença de uma fase amorfa presente no 

material após o tratamento térmico. Essa fase amorfa pode ser associada com a 

desidroxilação da caulinita, a qual ocorre durante o aquecimento, em temperaturas entre 

450 e 650 °C, resultando em metacaulinita, a qual é amorfa durante o seu processo de 

transformação (CHENG et al., 2012).  

Figura 67: Análise de DRX das partículas da fração argila após redução sob fluxo de H2 

em 800 °C e 850 °C/60 minutos. 

 

A ocorrência de novos picos no difratograma de raios-X após redução em 

850 °C, ou ainda, o aumento na intensidade dos picos já encontrados anteriormente na 
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amostra tratada em 800 °C é um indicativo da formação de uma (ou mais) fase(s) 

cristalina(s), precipitada(s) a partir da fase amorfa. Os picos em 2θ = 43,7° e 51° podem 

ser associados ao quartzo (COD 9000777 - SiO2). Já os picos em ângulos menores que 

20° em 2θ (13° e 16°) podem ser associados a outra referência de SiO2 (COD 1530728), 

assim como o pico em 16° também pode ser associado a mulita (COD 9001321). 

Entretanto, a formação de mulita é reportada como ocorrendo somente em temperaturas 

superiores a 1000 °C, de modo que investigações futuras se fazem necessárias para 

confirmar as transformações encontradas durante a redução em hidrogênio em 850 °C. 

A análise de composição química por EDS para os pós obtidos após tratamento 

térmico sob atmosfera redutora (H2) por 60 minutos em temperatura de 800 °C (Figura 

68), apresentam aproximadamente 17 % em massa de Fe, além de 1% em massa de Ti, 

17 % de Si e 17% de Al e 46 % de O. As quantidades aproximadamente iguais de Si e Al 

nos indicam a presença de aluminossilicatos derivados da desidratação da caulinita. 

Porém, ao realizar os cálculos para as quantidades presentes dos elementos, podemos 

identificar que há menor quantidade disponível de oxigênio em relação ao que 

poderíamos esperar para a simples desidratação da caulinita (Al2Si2O5 a partir da 

Al2Si2O5(OH)4). Isso pode ser um indício que a presença de Al e Si não esteja somente 

como caulinita, mas possivelmente como SiO2 ou o Al como elemento substitucional do 

Fe na hematita ou na goethita, condição que é mais uma regra do que uma exceção nos 

latossolos em climas tropicais (CORNELL; SCHWERTMANN, 2003a).  

Figura 68: análise de composição química por EDS obtidas com os pós de fração argila, 

após redução com H2 em 800 °C / 60 minutos. 

 

 

 

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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2.4.3.3.Compósitos Fe2O3 + Fração argila 

A mulita é uma fase cerâmica com elevada estabilidade térmica e química, baixa 

expansão térmica e baixa condutividade térmica, além de apresentar boas propriedades 

mecânicas (SCHNEIDER, SCHREUR e HILDMANN, 2008), sendo utilizada em 

diversas aplicações de elevada temperatura, além de ser empregada como reforço para 

resistência ao desgaste em pastilhas de freios sinterizadas (XU et al. 2023).  

Como os aglomerados da fração argila apresentam majoritariamente a presença 

de caulinita, a qual não é redutível em H2 (nas condições de redução estudadas), e pode 

ser convertida em mulita (com estequiometria entre 3Al2O3.2SiO2 e 2Al2O3.SiO2) quando 

aquecida em temperaturas superiores a 1000 °C (CHENG et al. 2012), a sua utilização 

como material de reforço para o desenvolvimento de um material compósito de matriz 

metálica é uma possibilidade a ser explorada. Adicionalmente, obter uma distribuição 

homogênea das partículas nanométricas da fração argila no interior da matriz metálica 

pode permitir o desenvolvimento de um compósito de matriz metálica com reforços 

nanoestruturados. 

Entretanto, como a obtenção de uma distribuição homogênea de partículas 

nanométricas em uma matriz metálica pode ser complexa (HASAN et al. 2022), a adição 

destas junto ao óxido de ferro para obter uma distribuição homogênea no estado óxido, 

com posterior redução (sob fluxo de H2) das fases redutíveis (óxidos de ferro) pode ser 

uma metodologia a ser explorada para permitir que se obtenha uma distribuição 

homogênea de partículas nanométricas em uma matriz metálica. Adicionalmente, a 

presença de óxidos redutíveis (goethita e hematita) na fração argila pode permitir uma 

melhor interface entre a matriz e as partículas de reforço.  

Assim, para um estudo preliminar, três composições de compósitos preparados 

contendo Fe2O3 e partículas da fração argila foram preparadas, conforme apresentadas na 

Tabela 8. 

Tabela 8: Formulações de compósitos preparados a partir de Fe2O3 com adição de 

partículas da fração argila. 

Formulação % wt Fe2O3 % wt. fração argila 
F1 95 5 
F2 90 10 
F3 50 50 

Fonte: elaborado pelo autor 
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As amostras para os estudos de redução foram preparadas utilizando uma etapa 

de mistura dos pós auxiliada por solvente (água destilada), dispersante e esferas para 

homogeneização. Essa etapa foi realizada em misturador turbo por 12 horas, com 

frequência de 50 Hz. Após misturados, os pós são granulados e separados em diferentes 

faixas de granulometrias. Após a granulação, os pós foram compactados em 100 MPa e 

levadas ao forno para redução em 750 °C, por 60 minutos sob fluxo de hidrogênio. 

Dessas formulações, a terceira, contendo 50% em massa de partículas de argila, 

apresenta grande quantidade de trincas após a etapa de redução realizada em 750 °C, 

como ilustra a Figura 69-a. Além disso, a elevada presença de óxidos não-redutíveis, faz 

com que pouca matriz metálica esteja presente após a redução (Figura 69-b). Da mesma 

forma, como na desidroxilação da caulinita para metacaulinita, em temperaturas logo 

abaixo da temperatura de redução, temos a presença de uma fase amorfa (vítrea), a qual 

representa a maior parte do componente reduzido. A combinação desses defeitos (trincas) 

aliada a elevada fração vítrea presente, faz com que uma etapa de recompactação não seja 

viável para esse grupo de amostras.  

Figura 69: Compósito preparado contendo 50 %. de Fe2O3 e 50% (em massa) de 

partículas finas da fração argila, após redução em 750 °C/60minutos. Há a presença de 

trincas no corpo reduzido (imagem a), além de pouco ferro metálico, como ilustra a 

imagem b, em imagem da microestrutura da seção transversal obtida por MEV – SE. 

 

Fonte: elaborado pelo autor 
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Compósitos preparados com adição de 5% e 10% em massa de argila 

Em relação a demais formulações (contendo 5% ou 10% em massa de fração 

argila e o balanço de Fe2O3), após a redução do óxido de ferro em hidrogênio, as amostras 

apresentam matriz majoritariamente metálica, permitindo assim realizar a etapa de 

conformação a frio e a posterior sinterização para densificação. 

Nessas formulações, os compactados de óxidos utilizados para o estudo de 

redução apresentam densidade a verde (densidade do compactado óxido) de 2,74 g/cm³, 

valor equivalente ao obtido para as amostras preparadas somente com Fe2O3. Após 

redução em 750 °C por 60 minutos, as amostras apresentaram leve aumento da densidade 

para 2,80 g/cm³, com uma perda de massa associada de 31 % para a formulação 1 e 29,9% 

para a formulação 2. Após a redução, os corpos porosos obtidos na etapa de redução foram 

conformados em pressão de 600 MPa, resultando em componentes com densidade a verde 

de 5,2 g/cm³ para a formulação 1 e 4,4 g/cm³ para a formulação 2. Esses níveis de 

densidade obtidos após a conformação são inferiores aos encontrados na conformação de 

uma pré-forma porosa de ferro puro (obtida a partir da redução de Fe2O3 puro, ou seja, 

sem adição de partículas finas da fração argila), devido a presença das fases de óxidos 

não redutíveis, os quais, além de apresentarem valores menores de densidade específica, 

também agem como barreiras para o deslocamento de discordâncias da fase metálica 

durante a etapa de conformação, tendo assim influência direta sobre a densidade do 

compactado. 

Após sinterização em temperatura de 890 °C por 60 minutos, foi obtida 

densidade de 6,1 g/cm³ para a formulação 1 e 4,8 g/cm³ para a formulação 2. Num 

primeiro momento, isso indicaria a presença de elevada porosidade, entretanto, análises 

de porosidade, a partir de imagens de microscopia eletrônica de varredura, nos permitem 

identificar somente poros pequenos (entre 1 e 2 µm) finamente dispersos, representando 

porosidade inferior a 5 % (em área). Dessa forma, a densidade do compósito está sendo 

afetada pela presença de fases com menor densidade específica (metacaulinita, com 

densidade na faixa de 2,6 g/cm³) (MENSHAZ; JOHARI; AHMAD, 2017), oriundas das 

partículas de argila, a qual por imagem está representando mais de 30% em área das 

imagens para a formulação 1. 

A partir das imagens da microestrutura do componente sinterizado em 890 °C 

(Figura 70), podemos identificar que as partículas de argila estão distribuídas ao redor das 
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regiões de ferro, impedindo a formação de uma matriz metálica contínua nessa condição 

de sinterização.  

Figura 70: Amostras compósitas contendo argila, reduzidas na temperatura de 750 °C 

por 60 minutos, conformadas em 600 MPa e sinterizadas em 890 °C/60 minutos, 

ilustrando uma distribuição relativamente homogênea das regiões de partículas duras 

oriundas da fração argila (imagem a) para 5% em massa de Argila e imagem c) para 

10% em massa de argila). Detalhe da microestrutura, ilustrando que o crescimento dos 

grãos de ferro está limitado pela presença da fase oxida nos contornos de grãos (imagem 

b) para 5% em massa de Argila e imagem d) para 10% em massa de argila).  

 

Já após tratamento térmico de sinterização de compactados preparados a partir 

da conformação da formulação 1 (Fe2O3 contendo 5% em massa de partículas da argila) 

e da formulação 2 (Fe2O3 contendo 10% em massa de partículas da argila), reduzidos em 

  

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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750 °C, recompactados em 600 MPa e sinterizados em 1120 °C, há uma leve redução na 

porosidade residual (a qual pode ser estimada por análise de imagem em 

aproximadamente 1 % em área), além de uma mudança no comportamento das regiões 

de reforço, as quais, em comparação ao sinterizado em 890 °C, agora estão envolvidas 

pela matriz de ferro, como ilustra a Figura 71. 

Figura 71: Imagens MEV da seção transversal do compósito sinterizado em 1120 °C/60 

minutos, ilustrando uma distribuição relativamente homogênea das regiões de partículas 

duras oriundas da fração argila (imagem a) para 5% em massa de Argila e imagem c) 

para 10% em massa de argila). Detalhe da microestrutura, ilustrando uma ótima adesão 

entre matriz metálica e partículas de reforço (imagem b) para 5% em massa de Argila e 

imagem d) para 10% em massa de argila).  

 

  

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Adicionalmente, após tratamento térmico de sinterização na temperatura de 

1120 °C, temos a formação de duas regiões distintas no interior da partícula de reforço, 

uma delas rica em Fe e Si e a outra rica em Fe e Al, como ilustram os mapas de 

composição química da Figura 72. Essas regiões distintas podem ser oriundas da 

precipitação de mulita (3Al2O3.2SiO2 até 2Al2O3.SiO2) e SiO2 a partir da metacaulinita 

(Al2Si2O5).  

Figura 72: Análises de composição química por EDS (em mapa e pontual) para o 

compósito sinterizado em 1120 °C. Há a formação de duas regiões com concentrações 

distintas de Al (seta vermelha) e Si (seta branca), oriundas da decomposição da 

metacaulinita em mulita e SiO2. 

 
 

Fonte: elaborado pelo autor 

Medidas de microdureza aplicando carga de 50 g foram realizadas com os 

compósitos das formulações 1 (F1) e formulação 2 (F2), após tratamentos térmicos de 

sinterização em 890 °C e 1120 °C, respectivamente e estão apresentadas na Figura 73.  

As medidas de microdureza para as amostras sinterizadas em 890 °C, tanto da 

F1 quanto da F2 apresentam valores de microdureza na faixa dos 170 HV0,05, indicando 

uma leve melhora na dureza da matriz, em comparação aos 100 HV obtidos na seção 

anterior, na etapa de sinterização de ferro puro, realizada nas mesmas condições. Esse 

aumento da microdureza era esperado, devido a presença das partículas de reforço 

presentes no material compósito.  
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Figura 73: Medidas de microdureza realizadas com os compósitos das formulações 1 e 

2, após sinterização em 890 °C [F1 (890 °C) e F2 (890 °C)] e 1120 °C [F1 (1120 °C) e 

F2 (1120°C)]. 
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Fonte: Elaborado pelo autor 

Já quando avaliamos as amostras sinterizadas em 1120 °C, a amostra F1 

apresenta microdureza similar as amostras sinterizadas em 890 °C (174 HV0,05), porém 

com uma dispersão maior. Entretanto, na F2 sinterizada em 1120 °C temos a maior 

diferença de comportamento, onde a microdureza do compósito apresenta valores médios 

de 260 HV0,05.  

Aqui, como a microestrutura apresenta regiões com fases reforços maiores, 

foram realizadas medidas de microdureza da região de reforço aplicando somente 10 g de 

carga, onde foram encontrados valores de até 690 HV0,01 para as amostras F1 e de até 

880 HV0,01 para as amostras da F2.  

Esse aumento na microdureza da fase reforço presente nas amostras sinterizadas 

em 1120 °C pode ser associado a formação da fase de elevada dureza (mulita) a partir das 

partículas de argila, após tratamento térmico em temperaturas superiores a 1000 °C. Da 

mesma forma, como a proporção de fase reforço aumenta da F1 para a F2, também é 

esperado que a última apresente valores superiores de microdureza.  
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2.4.4. Conclusões 

A fração argila separada a partir do latossolo é composta majoritariamente por 

caulinita e hematita. 

Após redução com hidrogênio dos aglomerados de fração argila, temos a 

presença de aproximadamente 20% em massa de Fe;  

Na redução da argila com H2 em temperatura de 800 °C, análises de DRX nos 

apresentam picos relacionadas ao ferro CCC e um pico que pode ser relacionado a fase 

SiO2, além de um halo de amorfização, indicando a presença de uma fase amorfa 

(metacaulinita gerada a partir da desidroxilação da caulinita). Há o surgimento de novos 

picos ao aumentar a temperatura de redução de 800 para 850 °C, além de aumento na 

intensidade do pico identificado anteriormente aliado a redução no halo de amorfização, 

indicando a cristalização de fases a partir do material amorfo.  

Em relação ao desenvolvimento de um material compósito, após redução, 

conformação e sinterização dos compósitos, temos uma microestrutura que apresenta 

baixa porosidade residual (<5% vol.). A sinterização em temperatura de 890 °C leva a 

formação de um compósito onde as partículas de argila envolvem as regiões metálicas 

(ferro), dificultando o crescimento dos grãos de ferro e assim impedindo a formação de 

uma matriz metálica contínua. Já quando da sinterização em 1120 °C, as regiões de argila 

são concentradas, e o avanço da sinterização da região metálica (ferro) forma uma matriz 

metálica contínua, envolvendo as partículas de reforço.  

Ótima adesão das partículas de reforço com a matriz metálica é observada após 

sinterização em 1120 °C.  

Nessa condição de sinterização (1120 °C/60 minutos), análises de composição 

química por EDS permitem identificar a formação de duas regiões distintas no interior da 

partícula de reforço, uma rica em Fe e Si, e a outra rica em Fe e Al. Essas duas regiões 

distintas podem ser oriundas da transformação da metacaulinita (Al2Si2O5) em mulita 

(3Al₂O₃.2SiO₂ até 2Al₂O₃.SiO₂) e SiO2, a qual ocorre em temperaturas superiores a 

1000 °C.  

Após sinterização, as partículas de reforço não apresentam características 

nanométricas, mas sim formam regiões com dimensões na faixa de 2 a 10µm.  

A dureza da matriz metálica após sinterização é de aproximadamente 170 HV0,05 

quando da sinterização em 890 °C e para a amostra F1 sinterizada em 1120 °C. Já a 

amostra F2 (1120°C) apresenta considerável aumento de microdureza, atingindo uma 
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média de 260 HV0,05. Medidas de microdureza realizadas nas regiões de reforço das 

amostras F1 (1120 °C) e F2 (1120 °C) geram valores de microdureza de até 879 HV0,01. 

Essa elevada dureza pode ser associada a formação da fase mulita a partir da caulinita da 

fração argila.  
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3. CONCLUSÕES GERAIS 

Na parte 1, a partir do processo de redução autocatalítico utilizado, foi possível 

a síntese de partículas submicrométricas de Ni-P nanoestruturadas.  

Diferentemente do objetivo inicial, não foram obtidas esferas completamente 

ocas, mas sim partículas com características núcleo-casca (core-shell), com o núcleo 

formado por Ni e a casca formada por Ni-P, contendo pequenas regiões com vazios;  

Sinterização em 700 °C, por até 2 horas permite a produção de um componente 

com elevada porosidade e resistência mecânica minimamente aceitável;  

A manutenção do formato esferoidizado das partículas é mantido até temperatura 

de sinterização de 700 °C.  

Na redução com hidrogênio de compactados de hematita, foi encontrado que a 

condição ideal para a redução do compactado está na temperatura de 700 °C, durante 60 

minutos.  

Nessa condição, a retração do corpo poroso após a redução ainda permite que se 

utilize a mesma matriz para a etapa de conformação, não requerendo novo projeto de 

ferramental.  

Densificação à verde superior a 60% é obtida já ao aplicar 200 MPa na etapa de 

conformação.  

A sinterização em 890 °C por 60 minutos permite a obtenção de um componente 

com densificação superior a 90 %, mesmo utilizando um componente conformado em 

200 MPa (60 % TD).  

Essa densificação é superior a obtida ao sinterizar um material de referência (pó 

de ferro carbonila com D90 ~ 6 µm disponível comercialmente), preparado nas mesmas 

condições de pressão de compactação e tempo e temperatura de sinterização.  

A dureza dos sinterizados em 890 °C é similar ao do material de referência. Já 

ao reduzir a temperatura de sinterização (800 °C e 750 °C), ocorre aumento da dureza 

devido ao menor tamanho médio de grãos e à presença de óxidos finamente dispersos na 

matriz metálica.  

Durante a sinterização, os corpos de prova preparados a partir da conformação 

das pré-formas de ferro (obtidas por redução de hematita) apresentam temperatura de 

início de densificação que é 250 °C inferior a encontrada para o material de referência 

(ferro carbonila).  
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E por fim, na parte 3, foi possível desenvolver um material compósito com baixa 

porosidade a partir da redução de hematita contendo 5 % e 10 % em peso de fração argila, 

e posterior conformação e sinterização.  

Ótima característica de adesão entre a matriz metálica e o reforço cerâmico é 

encontrada após sinterização em 1120 °C, permitindo microdureza de até 260 HV0,05 no 

sinterizado. 
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4. SUGESTÕES PARA FUTURAS PESQUISAS 

Parte 1:  

Avaliar o comportamento catalítico dos sinterizados para possível aplicação como 

catalisador em reações de catálise heterogênea, além de eletrodos em baterias;  

A partir da metodologia de síntese de partículas de Ni-P proposta, realizar estudos de 

envelhecimento de Ostwald para avaliar a ocorrência da remoção do núcleo de Ni 

(possivelmente ainda como Ni(OH)2 após a síntese) e com isso gerar partículas ocas de 

Ni-P.  

Avaliar a formação de ligas contendo Ferro e Níquel ou outro elemento de interesse, 

procurando a síntese de esferas ocas nanoestruturadas;  

Parte 2:  

Estudar a impregnação com partículas finas de grafite (~1 um) para adicionar carbono e 

permitir a formação de ligas contendo carbono; 

Avaliar processos de conformação a morno para aumentar a densificação “a verde” com 

menores pressões de conformação, permitindo assim maior estabilidade dimensional após 

sinterizado;  

Avaliar a formação de ligas por meio da adição de diferentes óxidos redutíveis em 

hidrogênio;  

Avaliar o processo de redução com plasma de hidrogênio para tornar o processo de 

redução mais eficiente e/ou permitir a redução de óxidos mais estáveis;  

Parte 3:  

Avaliar metodologia de mistura que permita melhor homogeneização das partículas da 

fração argila junto ao óxido de ferro (etapa de moagem ou mistura via úmida auxiliada 

por outros elementos dispersantes);  

Avaliar o uso das partículas reduzidas (grânulos de fração argila) como matéria-prima de 

elevada dureza para produzir componentes atritantes (por exemplo, em pastilhas de freio);  
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Estudar a evolução cristalográfica das partículas de fração argila com a temperatura, 

quando em atmosfera redutora de hidrogênio, para comprovar a precipitação de mulita 

nas temperaturas de 850 °C.  

Avaliar uma metodologia para aumentar concentração de Fe2O3 a partir da fração argila 

de latossolos ricos em óxidos de ferro;  

Estudar a purificação das frações mais grosseiras do latossolo (silte), a qual apresenta 

partículas ricas em Fe e Ti (em suas fases oxidas) e avaliar a formação de compósitos 

reforçados com partículas finas de óxido de titânio a partir da redução destas partículas. 
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APÊNDICE A 

Nesse capítulo são apresentadas as imagens de microscopia eletrônica de 

varredura, ilustrando as microestruturas dos sinterizados obtidos para as demais pressões 

de compactação/conformação avaliadas na Parte 2 desse estudo (etapa de redução de 

Fe2O3 com posterior conformação e sinterização). As imagens MEV são apresentadas em 

duas magnificações distintas (1000X e 5000X) e apresentadas para as diferentes pressões 

de compactação/conformação e temperaturas de sinterização avaliadas.  

As figuras do presente anexo são complementares a discussão realizada na parte 

2 da presente tese, de modo que não será feita discussão adicional do presente apêndice.  



166 

 

Figura 74: Imagens MEV – SE  da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 200 MPa 

 

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 75: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 200 MPa 

 

  

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 76: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 300 MPa. 

 

  

  

Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 77: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 300 MPa. 

 

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 78: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 400 MPa. 

  

   

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 79: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 400 MPa 

  

   

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 80: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 500 MPa. 

  

   

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 81: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada:500 MPa 

  

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 82: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 600 MPa 

  

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 83: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 600 MPa 

  

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 84: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 700 MPa 

 

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 85: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 700 MPa 

  

   

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 86: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 1000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 800 MPa 

  

   

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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Figura 87: Imagens MEV – SE da microestrutura dos sinterizados produzidos por 

conformação de pré-formas porosas de Fe, sinterizados por 60 minutos em: a) 750 °C, 

b) 800 °C e c) 890 °C, sendo comparada a microestrutura obtida pela sinterização em 

890 °C de um compactado de ferro carbonila. Imagens em ampliação de 5000x. Pressão 

de conformação/compactação uniaxial utilizada: 800 MPa 

  

  

  
Fonte: elaborado pelo autor 
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