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RESUMO

As ligas de alta entropia (LAE) s&o consideradas como uma nova classe de ligas e
tém atraido a atencdo da comunidade cientifica desde 2004. Por definicdo estas
ligas sao constituidas por pelo menos cinco elementos diferentes em proporcoes
equiatbmicas, buscando a formacdo de uma solugdo sélida. Neste contexto, este
trabalho buscou desenvolver uma liga a base de AgAINbTiZn balizada nos conceitos
de alta entropia. Para a formacdo de uma solucdo sélida, parametros
termodinamicos (8, AScont € AHmix) foram usados para prever a formacao da LAE.
Uma vez realizados os calculos, foram empregados os processos de fusdo a arco e
metalurgia do p6 para producédo da LAE. No processamento por metalurgia do p6 a
liga foi sinterizada em temperaturas de 580°C, 750°C, 850°C, 1000°C e 1200°C,
com tempos de permanéncia variando de 6 horas a 360 horas. As amostras foram
caracterizadas pela técnica de difratometria de raios X (DRX), microscopia eletrénica
de varredura (MEV) e espectroscopia de energia dispersiva (EDS) a fim de analisar
a composicao e morfologia. Os resultados indicaram que a rota por fusdo a arco nao
foi eficiente em funcdo do baixo ponto de ebulicdo do zinco, provocando alta perda
de massa. Utilizando a rota via metalurgia do pd, a liga AgAINbTIZn tratada
termicamente a 750°C durante 24 horas foi a que apresentou melhores resultados.
Sendo que no ambito microestrutural foi identificado uma matriz de Ag-Zn com Al
dissolvido, particulas de Nb e o intermetalico TiAl. A analise das propriedades
mecanicas indicam limite de escoamento igual 159 + 62 MPa a e tensdo maxima de
376 (£ 62) MPa. A massa especifica desta liga mostra uma alta porosidade com 86
(x 10) % de densificacdo média. Haja vista que a liga a base de AgAINbTiZn nao
apresentou uma solucdo soélida, como previsto no calculo dos parametros
termodinamicos, sugeriu-se tratd-la como uma liga composicionalmente complexa
(CCA).

Palavras chave: Ligas de alta entropia, Propriedades Mecanicas, Parametros

termodinamicos, transformacoes de fases, liga composicionalmente complexa.



ABSTRACT

High-entropy alloys (LAE) are considered as a new class of alloys and since 2004
have attracted the attention of the scientific community. By definition, these alloys
consist of at least five different elements in equatomic proportions, in search of a
solid solution . In this context, this work proposes the development AgAINbTiZn alloy
centered on the concepts of high entropy. Thermodynamic parameters were used to
predict HEA formation. Solid solution was demonstrated by thermodynamic
calculations of the main parameters (3, AScont € AHmix). Arc melting and powder
metallurgy were used to produce LAE. In powder metallurgy technique, the alloy was
sintered at 580 °C, 750° C, 850°C, 1000°C and 1200°C, with ranging between 6
hours to 15 days. To analyze the composition and morphology X - ray diffraction
(XRD), scanning electron microscopy (SEM) and dispersive energy spectroscopy
(EDS) were also performed. The arc melting route was not efficient due to the low
boiling point of the zinc, causing high loss of mass. Using the route via powder
metallurgy, the heat treated AgAINbTiZn alloy at 750°C for 24 hours has shown Ag-
Zn with dissolved Al matrix, Nb particles and TiAl intermetallic. This alloy has showed
the best results of mechanical resistance, with the yield limit of about 159 (£ 62) MPa
and maximum strength of 376 (+ 62) MPa. The specific mass of this alloy showed a
high porosity with 86 (£ 10)% average densification. Since the AgAINbTiZn alloy has
no presented a solid solution, as predicted in the thermodynamic parameters
calculation, it was suggested that AgAINbtiZn constitutes a compositionally complex
alloy (CCA).

Keywords: High entropy alloys, Mechanical properties, Thermodynamic
parameters, phase transformations, compositionally complex alloys.
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1.INTRODUCAO

Ligas metalicas convencionais geralmente possuem apenas um elemento
principal ou dominante. Porém, em 2004, dois pesquisadores, Jien-Wei Yeh e Brian
Cantor, de modo independente, foram pioneiros ao quebrar esta tradicional
concepcao de ligas, dando inicio a um novo conceito, que sao as ligas com
elementos multiprincipais ou como também conhecidas, ligas de alta entropia (LAE)
(YEH, 2016). As ligas de alta entropia (LAE) sao definidas como ligas que contém ao
menos 5 elementos principais com porcentagens atdémicas variando de 5 a 35%
(MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014). Outra definicdo de LAE é baseada na
entropia configuracional, em que nessas ligas os valores desta devem ser superiores
a 1,5R, sendo R a constante universal dos gases (GAO, 2015; MURTY; YEH,;
RANGANATHAN, 2014).

Algumas LAE sao frageis, dificeis de se processar e analisar por possuirem
complexas microestruturas, contendo varios intermetalicos como fases principais
(YEH, 2016). Por essa razédo o estudo das ligas de alta entropia foi desencorajado,
pelo fato de que quanto maior o numero de elementos adicionados a uma liga, maior
a probabilidade de fases ou compostos intermetalicos serem formados, de acordo
com diagramas de equilibrio termodinadmico (YEH, 2016). No entanto, apds os
estudos de Cantor e Yeh, que provaram o contrario, as LAE vém atraido a atencéao
da comunidade cientifica e do setor industrial. A atracao das ligas de alta entropia se
deve as suas propriedades mecanicas excepcionais a temperatura ambiente e em
altas temperaturas, e excelente resisténcia a corrosao, comparaveis as superligas
(GAO, 2015; GUO; LIU, 2011; MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014; MIRACLE,
2015). Além disso, possuem boa estabilidade térmica, alta dureza, excelente
resisténcia ao desgaste e propriedades elétricas e magnéticas distintas (ALANEME;
BODUNRIN; OKE, 2016). As ligas de alta entropia possuem uma ampla gama de
possiveis aplicagoes devido a sua natureza metallrgica, que impacta diretamente
em suas raras combinagdes de propriedades (MARY; NAGALAKSHMI; EPSHIBA,
2015; ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016).

Uma destas aplicacées pode ser na industria de transporte e energia, gracas a

possibilidade de obtencdo de alta resisténcia aliada a baixa densidade, além da
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capacidade de suportar condicbes de operagdes extremas requeridas neste setor,
como aquecimento por friccdo, que ocorre em superficies de aeronaves e
compressores dos motores das turbinas de jatos. A alta dureza, resisténcia ao
desgaste e a corrosdao dessas ligas também as tornam candidatas ao uso para
protecdo superficial de ferramentas e componentes de maquinas. Além disso,
encontram-se aplicagdes como revestimentos utilizados na industria eletronica, para
suprimir interferéncias de campos eletromagnéticos e para atuar como barreira de
interdifusdo do Cu e do Si, que sdo importantes componentes eletrénicos. Este
ultimo tipo de aplicagéo se deve a capacidade das LAE de atuar como barreira de
difusdo, como observado nas ligas AlCrTaTiZr e NbSiTaTiZr que apresentaram altas
temperaturas de resisténcia a interdifusdo do Cu e do Si, possuindo apenas finas
camadas da ordem de nanlmetros, tornando as potenciais aplicagdes em
dispositivos microeletrénicos (CHIKUMBA; RAO, 2015 ; GAO et al., 2016).

Componentes de setores industriais que atuam em altas temperaturas também
sdo potenciais aplicagbes para as LAE, ja que estas ligas possuem boas
propriedades mecanicas nestas condigdes. Ligas de alta entropia refratarias como o
MoNbTaVW, HfNbTaTiZr e CrNbTiVZr, que possuem estruturas cubicas de corpo
centrado (CCC), sdo um exemplo de LAE que apresentam esta caracteristica, sendo
que esta ultima apresenta uma deformacao de aproximadamente 50% sem fraturar
durante a compressao a temperaturas superiores a 1300°C, além de exibir um alto
limite de escoamento e de resisténcia a compressao (GAO et al., 2016)

No trabalho de Cantor et al., 2004, duas ligas com composi¢cées equimolares
foram produzidas. Sendo uma amostra com 20 elementos (Mn, Cr, Fe, Co, Ni, Cu,
Ag, W, Mo, Nb, Al, Cd, Sn, Pb, Bi, Zn, Ge, Si, Sb, e Mg) e outra com 16 elementos
(Mn, Cr, Fe, Co, Ni, Cu, Ag, W, Mo, Nb, Al, Cd, Sn, Pb, Zn e Mg), onde se observou
a formagao de varias fases, porém com predominancia de uma fase equiatbmica
cubica de face centrada (CFC) de CoCrFeMnNi. Entdo, foi proposta uma liga
equiatbmica com esta composi¢do, na qual foram estudadas as propriedades e
varias possibilidades de adi¢cdes de elementos. Uma importante conclusao foi obtida
deste estudo, pois foi constatado que o numero de fases formadas é sempre
significativamente menor que aquele previsto pela regra de fases de Gibbs em
condicoes de solidificacédo fora de equilibrio termodinamico (YEH, 2016).

Ja Jien-Wei Yeh acreditava que a alta entropia de mistura devida ao grande

nuamero de componentes reduziria 0 numero de fases (YEH, 2016). Entdo, em
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colaboragdo com outros pesquisadores preparou-se, através da técnica de fusao a
arco, cerca de 40 tipos de ligas equiatémicas, cada uma com 59 elementos, e foram
analisadas suas respectivas durezas, microestruturas e resisténcias a corrosao
(YEH, 2016). Um grupo de 20 destas ligas contendo Ti, V, Cr, Fe, Co, Ni, Cu, Mo, Zr,
Pd e Al foi escolhido e estudado na dissertagdo de mestrado de K. S. Huang, onde
obteve-se altas durezas, com valores compreendidos entre 590 a 890 HV, cujas
quais foram atribuidas a grandes distorcées na rede (YEH, 2016). Estas ligas
também apresentaram boa resisténcia a corrosdo em solugées de HCI, H2SOs4,
HNOs e HF, nas quais as ligas foram imersas por 24 horas. Esta resisténcia foi
referida como sendo devida a baixa energia livre de Gibbs, advinda da alta entropia
de mistura, e a adicdo de elementos apassivadores como o Mo e o Cr. Estes
resultados sugeriram os efeitos de baixa difusdo e grande distorcdo da rede como
concluséo (YEH, 2016).

A alta entropia destas ligas proporciona uma lenta difusdo, ocasionada pela
desordem dos atomos, o que corrobora para a melhora da resisténcia mecéanica e da
resisténcia a corrosdao (MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014). Devido a alta
entropia de mistura, as LAE predominantemente consistem de fases cubicas de
corpo centrado, cubicas de face centrada, ou solucdes sélidas de fases CCC+CFC,
ao invés de varias fases complexas ou intermetalicos, embora estes também
possam ser formados (ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016; GUO; LIU, 2011).
Geralmente, as ligas de alta entropia com estruturas CFC exibem baixa resisténcia
mecanica e alta plasticidade, enquanto LAE com estruturas CCC mostram elevada
resisténcia mecanica e pouca plasticidade (ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016).
Para se projetar uma liga de alta entropia varios parametros teéricos devem ser
levados em conta, como a incompatibilidade de tamanho atémico, a entalpia e a
entropia de mistura, a incompatibilidade de eletronegatividade, entre outros (GUO;
LIU, 2011).

Baseado no exposto, esse trabalho tem como proposta explorar a formacéao de
uma liga de composicdo AgAINbTiZn, que visa obter um composto com as
caracteristicas de liga de alta entropia. Assim, serdo apresentados os calculos de
predicdo para LAE e suas propriedades mecénicas em funcdo dos tratamentos

térmicos.
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2. DESIGN DE LIGAS DE ALTA ENTROPIA

Ao longo das ultimas décadas apo6s a descoberta das ligas de alta entropia,
surgiram varios trabalhos experimentais em conjunto com o desenvolvimento de
aproximacbes e modelos para predizer as propriedades e formacao de novas LAE.
Para guiar as atividades experimentais 0 uso destes modelos tem se tornado cada
vez mais comum (MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014; TODA-CARABALLO;
RIVERA-DIAZ-DEL-CASTILLO, 2016). Os resultados de grande parte dos artigos
publicados nesta area indicam que a formacao de uma unica solucao soélida nestas
ligas é decidida pela escolha dos elementos componentes desta (MURTY; YEH,;
RANGANATHAN, 2014; TODA-CARABALLO; RIVERA-DIAZ-DEL-CASTILLO,
2016).

Primeiramente sera exposto o conceito de estabilizacdo de fases, que
teoricamente deveria ser aplicado pela alta entropia de mistura na energia livre de
Gibbs, favorecendo assim a formagéo de solucéo sélida em uma liga de elementos
multiprincipais. Em seguida os paréametros termodindmicos para auxiliar no projeto
das LAE serédo expostos, bem como os principais efeitos presentes neste tipo de
liga, que irdo influenciar nas suas propriedades, rotas de processamento e

consequentes aplicacoes.

2.1. Estabilizacao de fases

Segundo a regra de formacao de fases de Gibbs, apresentada na equacao
(1), em um sistema o numero maximo de fases em equilibrio (P), contendo um certo
namero de elementos (C) a pressao constante, é restringido pelo nimero de graus
de liberdade (F). Em ligas de alta entropia, o0 nimero de fases é significativamente
menor do que 0 numero maximo esperado pela regra de fases, sugerindo que a alta
entropia configuracional favorece a formagéao de fases de solucédo sélida e restringe
a formacao de um grande numero de fases. Além disso, como a difusividade neste
tipo de liga é baixa, a cinética de formacgao de fases também é reduzida (MACHLIN,
2007; MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014).

P+F=C+1 (1)



20

A estabilidade de uma fase se da quando a energia livre de Gibbs apresenta o
menor valor possivel, sendo esta uma competicdo entre entalpia, entropia e outros
termos, como a energia de deformacao. A equagao (2) exemplifica as variaveis da
energia livre de Gibbs de uma mistura em ligas de alta entropia (MIRACLE et al.,
2014; OTTO et al., 2013). Nas LAE ha uma competicdo entre a energia livre de
Gibbs da solucdo solida (AG'*F) e a energia livre de Gibbs de compostos
intermetalicos binarios (AG*®Y), sendo formada a fase que apresentar o menor valor
de energia livre. O termo AGA® (Equagdo (3)) é dominado pela entalpia de
formacéo (AH™®Y), ja que a variagéo de entropia para a formacgdo de compostos (ASt
AxBy) ¢ geralmente pequena (MIRACLE et al., 2014). ASt ~® pode ser aproximado
como AH*BY /104, possibilitando assim a estimativa da energia livre de formagao. Ja
enquanto a energia livre de Gibbs da solugédo sélida da LAE é dada pela forma geral
de energia livre de Gibbs de uma mistura, sendo assim representada pela mesma
equacao (Equacao (2)) (MIRACLE et al., 2014).

AGM"E = AHAT — TAScons @

AG*™ = AH ™ —TAS ™ = AH ™ (1-T /10%) 3)

AHHEA representa a entalpia de mistura, sendo que os valores para ligas
binarias equimolares sdo conhecidos e listados (TAKEUCHI; INOUE, 2005). Sendo
assim, pode-se estimar AHMEA para outras composigbes em funcdo da fragéo
atdmica de um elemento (Xi) . Esta estimativa pode ser através de um gréafico, como
exemplo, na Figura 1 € apresentada a curva de entalpia para a liga Al-Ti, ajustando-
se uma parabola que passa por AH,,;,, em X = 0,5, que é o valor listado, e pelos
valores de entalpia de fusdo dos elementos puros, em X = 0 (elemento A puro) e X =
1 (elemento B puro) (MIRACLE et al., 2014).
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Figura 1 - Curva de entalpia por concentragao da liga Al-Ti..

Entalpia (k J/mol)
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Fonte: (TAKEUCHI; INOUE, 2005; Webelements)

Logo, como todos os valores das Equacdes (2) e (3) sdo aproximaveis, é
possivel estimar-se quais fases terdo maior estabilidade, as intermetédlicas ou as
solugdes soélidas (MACHLIN, 2007; MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014).

2.2. Efeitos principais das LAE

As propriedades e microestruturas das ligas de alta entropia sao afetadas por
varios fatores, onde quatro destes sdo os principais. Termodinamicamente o fator
predominante se trata da propriamente dita alta entropia, que atua na reducao de
complexidade das fases formadas (YEH, 2013). Ja o fator relacionado a cinética € o
efeito de difusédo lenta, que aumenta o tempo para transformagdes de fases. Ocorre
também o efeito de distorcdo na rede, que estruturalmente pode alterar as
propriedades mecanicas. As ligas de alta entropia geralmente apresentam valores
de propriedades superiores aos previstos pela regra das misturas, sendo este fator
devido ao ultimo efeito principal das LAE, o efeito coquetel que sera explicado no
item 2.2.4 (YEH, 2013).
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2.2.1. Alta entropia

As LAE sao denominadas dessa forma em razdo ao efeito de alta entropia,
que é advinda da estatistica de Boltzmann. A entropia de mistura total, que € o
termo que realmente definird a estabilidade da LAE, possui quatro contribui¢des:
vibracional, eletrénica, magnética e configuracional, sendo a contribuicdo desta
ultima dominante sobre as demais (MIRACLE et al, 2014; MURTY; YEH;
RANGANATHAN, 2014). Como ressaltado anteriormente, neste tipo de liga, a
entropia configuracional (ASconf), que esta relacionada ao ordenamento dos atomos,
deve exibir um valor superior a 1,5R, e € definida pela Equacao (4) (MIRACLE et al.,
2014; MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014).

AS . =—khw (4)

conf

Onde w é o numero de possibilidades para a mistura entre particulas e k é a
constante de Boltzmann. De forma a apresentar a entropia configuracional por mol
para a formacao de uma solugéo solida, faz-se produto da constante de Boltzman (k)
pelo numero de Avogadro, obtendo-se o valor de 8,314 J/K mol, que nada mais é do
que a constante universal dos gases (R). De forma probabilistica o logaritmo de w (In
w) da equacao (4) pode ser representado em funcdo da fracdo molar de cada
elemento (Xi) como Y-, X;InX;, obtendo-se assim a equacgdo (5) (MURTY; YEH;
RANGANATHAN, 2014; YEH et al., 2004).

AS :—RZX[. InX, (5)

Desta forma, considerando uma liga equiatémica no estado de solucao solida
ou no estado liquido a entropia configuracional pode ser calculada de acordo com a
equacao (6), onde n é o numero de elementos presentes na liga (MIRACLE et al.,
2014; MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014; YEH et al., 2004).
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AScong =k -Inw = —R(%ln%+%ln%+---%ln%)= Rlnn (6)

Na Equacéo (6) a fracdo molar de cada elemento (Xi) € representada por 1/n.
Sendo assim, o maior valor de entropia configuracional ocorre em composicoes
equiatbmicas. Logo, LAE sao favoraveis neste tipo de composicao, porém nao sao
limitadas a estas. Para ligas equiatdmicas constituidas por 5 e 13 elementos, a
entropia configuracional é igual a 1,61R e 2,57R, respectivamente. Porém, é
recomendado adotar como alta entropia quando AScont = 1,5R, devido a este valor
representar uma quantidade de entropia configuracional grande o suficiente para
competir com a entalpia de formacao de intermetalicos fortes (MIRACLE et al., 2014;
MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014).

E importante ressaltar que em ligas contendo 5 componentes com uma
grande diferenga entre as fragdes molares dos elementos, como por exemplo Xa =Xb
= 0,35, Xc =0,20 e Xa = Xe =0,05, a entropia configuracional sera de 1,36R, que é
menor do que AScont de uma liga equimolar de 4 elementos (1,39R). Logo, uma liga
com estas fragbes molares ndo é considerada como uma LAE (MIRACLE et al.,
2014; MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014).

Outra contribuicdo para a entalpia de mistura é a entropia vibracional ou
entropia térmica, que é devida a incerteza da posicao exata dos atomos, ja que os
atomos de um sélido estdo em um movimento continuo em relacéo as suas posicoes
de equilibrio, em qualquer temperatura finita. A entropia térmica para o sélido
monoatémico de Einstein pode ser calculada através da Equacao (7) (MACHLIN,
2007; MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014).

AS, =3Nk [ln(gl)] )

E

Onde N é o numero de atomos do sistema, T é a temperatura em Kelvin e 6. é
a temperatura de Einstein, posteriormente sendo igualada a temperatura de Debye
(6). E importante notar que o modelo de Einstein é uma aproximagcao ineficaz dos
modos vibracionais de um sélido, sendo valida apenas para temperaturas acima de
fe. Ja 0 modelo sugerido por Debye é uma aproximagdo mais realistica, porém ainda
inadequada (MACHLIN, 2007; SWALIN, 1962). No modelo de Debye assume-se que

o cristal tem um espectro de vibracao variando de vs a v, N0 qual v é a frequéncia
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maxima permitida, sendo esta distribuicdo dependente da temperatura. Conforme a
temperatura aumenta, a distribuicdo move-se para a extremidade superior. Na
temperatura de Debye (6), definida pela Equacao (8) em que h é a constante de
Planck, todas as frequéncias estardo proximas a vm, sendo que acima desta
temperatura a aproximagéao de Einstein € valida. A entropia vibracional no modelo de
Debye para altas temperaturas esta apresentada na Equacgédo (9), na qual a

frequéncia do oscilador varia de va v (SWALIN, 1962).

AS, =3RIn(~) ®)
1%

A entropia eletronica é devida a incerteza de ocupacao de niveis eletronicos,
ja que os elétrons podem ser excitados por energia térmica e ocupar niveis de
Fermi, gerando assim uma contribuicao para a entropia total do sistema. Geralmente
esta contribuicdo é muito pequena e comumente negligenciada (MACHLIN, 2007).

Ja a entropia magnética é derivada do momento magnético liquido, podendo
ter vetores alinhados em uma direcdo, como nos materiais ferromagnéticos, ou
orientados randomicamente, como nos paramagnéticos. Nos ferromagnéticos a
entropia magnética é zero, pois ndo ha incertezas sobre a orientacao dos vetores de
momento magnético. No caso dos paramagnéticos a entropia magnética pode ser
calculada através da Equacao (10), onde J é o numero quantico de spin liquido de
um atomo (MACHLIN, 2007).)

S ue = NkIn(2J +1) (10)

Recapitulando, a entropia de mistura pode ser aproximada pela entropia
configuracional, devido a sua dominancia. Sendo assim, a Figura 2 apresenta uma
curva de energia livre de Gibbs por composicdo para alguns sistemas com
composicdo AxBy, sendo A e B os elementos e x e y suas respectivas

estequiometrias, comparadas a compostos intermetalicos. Sdo comparadas ligas
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binarias a base de Al, Cr, Ni e Y com seus respectivos intermetalicos com o objetivo
de analisar a estabilidade das fases provocada pela variacao nas fracées atdmicas
(MIRACLE et al., 2014).

Figura 2 - Diagrama de energia livre de Gibbs por composi¢do de sistemas da forma
AsBy com AI-Cr, Ni-Y e Al-Y como componentes.
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Fonte: Adaptado de (MIRACLE et al., 2014).

Na Figura 2 a energia livre da solucao sélida foi calculada para temperaturas
de 300 K e 1300 K através da equacao (2) e a dos intermetélicos pela Equacao (3).
Sendo que a AScont desta foi calculada através da equagéo (6) considerando-se um
valor médio para as entropias configuracionais com 5 e 13 elementos. J4, a entalpia
de mistura foi calculado utilizando os valores obtidos na literatura (MIRACLE et al.,
2014; TAKEUCHI; INOUE, 2005). Os pontos na figura sdo AGA® para os compostos
intermetdlicos e a linha sélida € um ajuste para estes pontos. As linhas pontilhadas
mostram AG-*E de 300K a 1300K, sendo estes os limites superiores e inferiores,
respectivamente (MIRACLE et al., 2014).

Com a finalidade de estimar o potencial desestabilizador da formagao de
intermetalicos em ligas de alta entropia, Miracle e colaboradores (2014), avaliaram
mais de 1000 compostos binarios. Na Figura 3 apresenta-se um histograma de

valores de AG™® a 300 K, sendo que para 1300 K o resultado é basicamente o
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mesmo, pois ASM®Y tem uma contribuicdo infima na energia livre dos compostos
intermetalicos, logo a temperatura nao tem grande influéncia na formacao destes
(MIRACLE et al., 2014).

Figura 3 - Histograma de numero de compostos por energia livre de Gibbs.
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Fonte: Adaptado de (MIRACLE et al., 2014).

Pode-se observar, a partir da Figura 3, que com valores de energia livre de
Gibbs maiores a formacao de intermetalicos é favorecida, e com valores baixos,
estes sdo suprimidos, sendo neste ultimo caso, preferencial a formagao de solucdes
sblidas (MIRACLE et al, 2014). Uma andlise complementar de compostos
intermetélicos suprimidos nas LAE também foi feita por Miracle e colaboradores,
(2014), e esta apresentada na Figura 4. Nota-se a partir desta que, com o aumento
do numero de elementos e temperatura, maior é o numero de compostos
intermetélicos suprimidos. A partir desta andlise, contata-se que de 15% a 20% dos
compostos intermetalicos sdo instaveis a 300 K em ligas contendo 5 e 13 elementos,
contra 5% nas ligas binarias nesta mesma temperatura. A 600 K a supressao de
intermetalicos € de 20 a 32% nas LAE em relagdo as ligas binarias. Como a
contribuicdo da entropia na energia livre de Gibbs das LAE é proporcional a

temperatura, conforme esta ultima aumenta, maior sera o efeito da entropia. Sendo
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assim, a 1500 K cerca de 40% a 60% dos intermetalicos sao suprimidos em relacao
as ligas com dois elementos (MIRACLE et al., 2014).

Nestes métodos de previsao de estabilidade de fases apresentados ha uma
incerteza no célculo de AG*E, pois AH,,;, € calculado através de um método de
simulacdo chamado modelo de Miedema (MIEDEMA; DE CHATEL; DE BOER,
1980) que apresenta um erro dificil de quantificar, com um valor minimo de 5%.
Porém estes calculos servem como um guia para trabalhos experimentais, indicando

as tendéncias de formagéo de fases (MIRACLE et al., 2014).

Figura 4 - Fracdo de compostos suprimidos por temperatura para ligas com 2,5 e 13

elementos componentes.
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Fonte: Adaptado de (MIRACLE et al., 2014).

2.2.2. Difusao Lenta

Um dos efeitos principais nas ligas de alta entropia é a difusao lenta (Sluggish
Diffusion). Este efeito € muito importante, pois caracteriza a elevada estabilidade
estrutural e resisténcia a altas temperaturas das LAE e favorece a formacao de
nanoestruturas ( EiBmann et al., 2017;TSAl; TSAI; YEH, 2013). Uma diferenca
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importante entre a difusdo em LAE e ligas convencionais é a grande variedade de
atomos diferentes de cada sitio da rede da solucao sélida da LAE. Isto se deve ao
fato de haver pelo menos 5 elementos principais em uma solugédo soélida, ou seja,
ndo ha um elemento solvente que domina a composicdo da fase, como
exemplificado na Figura 5. Cada sitio tem configuracédo de ligacéao distintas entre si,
pois cada um é cercado por diferentes atomos, e assim os sitios possuem energias
potenciais de rede (EPR) variadas. Sendo assim, as entalpias de formacdo de
vacancias e de migragcdo mudam de um sitio para outro, ja que estdo relacionadas a
interacdes atdbmicas locais. Portanto, mudancgas na cinética de difusdo podem ser
causadas por variagdes na energia potencial de rede. Além disso, a difusdo pode ser
dificultada por essas diferencas na (EPR) , pois regides de baixo potencial agem
como armadilhas causando um desvio do atomo para estes sitios ( EiBmann et al.,
2017;TSAIl; TSAI; YEH, 2013).

Figura 5 — Processo de difusdo nas LAE inibido pelas grandes diferencas de

tamanhos atémicos.

Fonte: (EiBmann et al., 2017)

As equacgdes de difusdo para solugdes com cinco elementos sdo muito

complexas, entdo se usa uma aproximacao quase-binaria. Em um sistema com n
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componentes, os coeficientes de interdifusdo(D;j) de um elemento em outro, sao

determinados a partir da extensédo da segunda lei de Fick como na Equacgéao (11),
em que Ci é a concentracao, t € o tempo e x é a posicao (TSAI; TSAI; YEH, 2013).

oc. "2 o ocC. (11)
=3 2 pr % L2 -1
P ' Puay) G n=1)

O efeito de difusdo lenta pode proporcionar varias vantagens, como aumento
da temperatura de recristalizacdo, menor crescimento de gréo, facilitar a obtencao
de estados supersaturados e de precipitados finos, além de melhorar a resisténcia a
fluéncia. Porém, a difusdo lenta pode ser um problema para o processo de
sinterizacéo (EiBmann et al., 2017; YEH, 2013).

2.2.3. Efeito de distorgao da rede

O efeito de distorcao de rede € uma deformacdo em estruturas cristalinas ou
amorfas que influencia as propriedades térmicas, mecanicas, opticas, elétricas e o
comportamento quimico dos materiais. A distorcdo na rede aumenta
consideravelmente a resisténcia mecéanica e a dureza através do endurecimento de
solucdo sédlida. Além disso, reduz os efeitos causados pela temperatura nas
propriedades do material, como por exemplo a diminuicdo da resisténcia mecanica
em temperaturas mais elevadas. Em redes compostas por varios elementos a
distorcdo € muito alta devido as diferencas de tamanhos atémicos entre os
constituintes desta e todos atomos sao considerados como solutos. Além das
diferencas de tamanhos atémicos, sugere-se que as diferencas nas energias de
ligagdo e nas estruturas cristalinas dos elementos amplifica ainda mais a distorgéo
na rede. E esperado que a rede distorcida se colapse, transformando-se em uma
estrutura amorfa, se as diferencas de tamanhos atémicos forem muito grandes, pois
a energia relacionada a distorcdo da rede sera muito alta para manter uma
configuracao cristalina. Nas ligas de alta entropia, os efeitos de distorcdo da rede
melhoram a resisténcia térmica e elétrica, e um alto endurecimento da solucéo
solida (YEH 2013;VIDA, 2015; YEH, 2006).

A Figura 6 apresenta exemplos de estruturas cristalinas CCC e CFC com

cinco elementos principais, baseadas nos conceitos de estruturas cristalinas



30

convencionais, com um ou dois elementos. Materiais com estrutura cristalina CFC
apresentam menor endurecimento por solug¢édo sélida do que os com estrutura CCC.
Provavelmente isto se deve ao maior numero de coordenacao da estrutura CFC
comparado a CCC, que sao respectivamente 12 e 8. Logo, na CFC a fragdo de
atomos diferentes € menor, consequentemente uma menor distor¢cdo na rede e um
menor endurecimento (VIDA, 2015; YEH, 2006).

Figura 6. Estruturas cristalinas CCC e CFC com cinco elementos principais.

(a) CCC: S elementos (b) CFC: 5 elementos
principais principais

Fonte: Adaptado de (YEH, 2006)

2.2.4. Efeito Coquetel

Dependendo da composicdo e do processamento, as ligas de alta entropia
podem apresentar vdrias fases (MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014). As
propriedades finais de ligas geralmente sdo uma contribui¢cdo geral dos constituintes
desta, proporcionais as suas quantidades, distribuigdo, forma, contornos de fases, e
propriedades de cada um dos componentes (MURTY; YEH; RANGANATHAN,
2014). Sendo assim, a liga tera propriedades variaveis de acordo com o numero de
fases e propriedades destas.

No entanto, nas LAE ocorre um efeito de melhora nas propriedades, devido a
adicdo de pelo menos cinco elementos, denominado efeito coquetel, que

proporciona um aumento nas propriedades finais em relacao as previstas pela regra
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das misturas (MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014). Este efeito € derivado das
varias interacbes entre os elementos e das distorcdes na rede provocada pelas
variacbes de tamanhos atdmicos, caracterizadas pelas propriedades de um
composito atdbmico, sendo que cada fase pode ser considerada como tal, ja que
estas sao solucdes sélidas de multicomponentes (MURTY; YEH; RANGANATHAN,
2014).

2.3. Parametros para formacao de solucao solida:

Como as LAE sédo um tipo de liga que foge ao padrdo das convencionais, que
sdo formadas por um ou dois elementos majoritarios, as regras de formacao de
solucao soélida para estas ndao se aplicam para as ligas de alta entropia. Sendo
assim, ha fatores que podem auxiliar na predicdo da formacdo de solucédo soélida
baseados no tamanho atémico, entalpia e entropia de mistura, e eletronegatividade
(GUO; LIU, 2011; TROPAREVSKY et al., 2015; ZHANG et al., 2008).

2.3.1. Incompatibilidade de tamanho atéomico

A incompatibilidade ou diferenca de tamanho atémico (6) € um fator que
relaciona os raios atdmicos dos elementos componentes da liga. E baseado na regra
de Hume-Ruthery para tamanhos atémicos, que afirma que se a diferenca dos raios
atébmicos for maior do que 15%, € mais improvavel que uma solucao sélida se forme
(GUO; LIU, 2011; ZHANG et al., 2008). Porém, nas ligas de multicomponentes a
possibilidade de os atomos ocuparem os sitios da rede da solucdo sélida é a
mesma, sendo assim cada componente pode ser considerado como um soluto, além
da grande distorcdo na rede causada pela diferenca de raios atbmicos, o que
acarreta uma distinta estrutura de solucao sélida das LAE comparadas as ligas
convencionais. O parametro ¢ descreve o efeito da diferenca de tamanho atémico
nas LAE e estd apresentado na Equagédo (12) (GUO; LIU, 2011; ZHANG et al.,
2008).
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(12)

5:\/ixi(1—(2)2
i=1 r

Onde § € a incompatibilidade de tamanho atémico, r; é o raio atdmico de cada
elemento, 7 é o raio atbmico médio (X, x;;) e x; é a porcentagem atémica de cada
elemento (GUO; LIU, 2011; ZHANG et al., 2008). Zhang e colaboradores (2008)
estudaram o efeito da diferenca de tamanhos atdmicos nas LAE e observaram que
quando ¢ é relativamente pequeno, os atomos constituintes da liga se substituem
facilmente e tém possibilidades semelhantes de ocupar os sitios da rede para formar
uma solucdo sdlida, facilitando assim a formacdo desta. Conforme & aumenta
algumas LAE tendem a ter certos precipitados de solugdes sélidas, embora ainda
possuam majoritariamente uma fase com uma solucdo sélida como principal.
Consequentemente a entalpia de mistura diminui relativamente, provocando a
precipitacdo de certas fases ordenadas em algumas LAE. Estas conclusbes estdo
evidenciadas na Figura 7 (ZHANG et al., 2008).

Figura 7. Relacao entre & e AHmix para LAE e BMG.
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Fonte: Adaptado de (ZHANG et al., 2008)

Na Figura 7 o parametro 6 estd amplificado 100 vezes para facilitar a andlise.

A area demarcada como S indica a formacgao de apenas solugdes sélidas, enquanto
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a area S’ possui solugdes sélidas como principais fases, porém ha precipitados
ordenados. J& a zona B1 e B2 representam os vidros metélicos (bulk metal glasses
ou BMG), em que B1 sdo BMGs similares aos baseados em Zr e B2 possui BMGs
baseados em Cu e Mg. Na area C varias fases intermetalicas sao formadas (ZHANG
et al., 2008).

LAE formam solucdo sélida apenas quando & for menor do que 8,5.
Compostos intermetalicos também podem surgir. Para que isso ndo ocorra, sugere-
se diminuir § para valores menores que 4, enquanto mantém-se AH,,;, e AS,,ix na
regido de formacao de solugao solida (GUO; LIU, 2011).

A incompatibilidade de tamanho atdmico pode acarretar a formacao de fase
Laves quando atomos grandes sao utilizados ou atomos muito pequenos como C, H,
N e B, formam compostos intersticiais (MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014). A
fase Laves é uma fase formada por um preenchimento atébmico mais eficiente
através de um arranjo em estruturas mais ordenadas baseadas em estruturas
protétipos MgCuz, MgZn2 e MgNiz e pode ocorrer quando § estiver entre 1,1 e 1,6
(MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014).

2.3.2. Entropia de mistura

A entropia de mistura é um parametro muito importante para a formacao de
solugéo solida, pois a menor formacdo de fases das LAE, segundo a regra de
formacao de fases Gibbs, se deve a alta entropia de mistura e a baixa difusividade
dos atomos. A alta entropia melhora a formacao de solugcédo sdlida, tornando a
microestrutura mais simples, pois o estado de equilibrio € aquele com menor energia
livre de mistura de Gibbs, como apresenta a Equacdo (2) (MURTY; YEH;
RANGANATHAN, 2014).

Abaixo do menor ponto de fusao (elemento com menor ponto de fusédo) ha
competicdo entre trés estados: solugcao sdlida, fases elementais e compostos
intermetalicos (MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014). A entropia de mistura é dada
pela Equacdo (6), ja que o efeito da entropia configuracional é extremamente
dominante sobre as demais entropias (MURTY; YEH; RANGANATHAN, 2014). Para
que a formacado de solucao solida seja favorecida o valor de entropia de mistura
deve estar entre a faixa de 11 e 19,5 J/(K.mol) (GUO; LIU, 2011).
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2.3.3. Entalpia de mistura

A entalpia de mistura € utilizada para caracterizar a compatibilidade quimica
dos componentes das LAE. E um fator que relaciona as possibilidades de reagdes
entre os elementos. Se um elemento tiver uma alta entalpia de mistura, ou seja,
possuir uma forga repulsiva alta com os outros componentes, este elemento ira
segregar formando uma fase elemental com pouca solubilidade nos outros
elementos. No entanto, se a entalpia de mistura positiva for um pouco menor, este
segregado contera alta concentragdo dos demais elementos, devido a entropia de
mistura, formando uma solugcdo sdlida concentrada com elemento majoritario
(principal). Quanto menor a diferenca entre as entalpias de misturas entre os
elementos maior a possibilidade de formacdo de uma solugdo soélida simples
predominante. A entalpia de mistura da liga é dada pela equacao (13), onde AHZ-""‘ e
a entalpia de mistura do elemento i no elemento j. O favorecimento de formacao de
solucdo solida se da quando AH,,;, estiver entre -22 e 7 kd/mol (MURTY; YEH;
RANGANATHAN, 2014; ZHANG et al., 2008).

2.3.4. Incompatibilidade de eletronegatividade

A incompatibilidade de eletronegatividade esta relacionada a capacidade de
atrair elétrons dos diferentes elementos na rede. Esta é representada pela Equacéao
(14), onde y; é a eletronegatividade de Pauling do elemento i, e y € igual a Y’ X; -
xi (GUO e LIU, 2011).

Ay = ng;lxioa % (14)
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Quanto mais baixa for a incompatibilidade de eletronegatividade, maior a
probabilidade de se formar uma solugcdo sélida, pois a solubilidade entre soluto e
solvente diminui com o aumento na diferenca de eletronegatividade, ja que um
elemento ira atrair mais elétrons do que o outro (GUO e LIU, 2011).

2.3.5. Concentragao de elétrons de Valencia

E um parametro utilizado para prever a estrutura cristalina da solugcdo sélida
de acordo com a Equacéao (15), sendo CCC com VEC < 6,87 e CFC com VEC > 8.
Estruturas CCC e CFC mescladas sado encontradas quando 6,87 < VEC < 8
(ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016; GUO; LIU, 2011).

N 15

VEC = x,VEC, (19)
i=l1

Na liga AgAINbTiZn que sera abordada neste trabalho, a temperatura

ambiente, os elementos Ti e Zn, possuem estruturas hexagonais compactas, ja o Al

e a Ag, sdo CFC, enquanto o Nb possui estrutura cubica de corpo centrado.

2.3.6. Parametro Q

E um parametro adimensional utilizado para comparar como a entropia de
mistura e a entalpia de mistura afetam a liga, e esta representado pela Equacao
(16), onde Tm & a temperatura de fusdo média dos elementos componentes da liga.
Quando Q é maior do que 1,1, considera-se que o termo da entropia € dominante em
relacdo a entalpia e estabiliza a solugao solida (ZHANG et al., 2008).

_ Tm A‘S’mix
|aH

mix
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3.PROCESSOS DE MANUFATURA DE LAE

As rotas de fabricacdo das ligas de alta entropia mais comuns estdo
relacionados ao processo de moagem de alta energia seguida de uma prensagem
isostatica, fusé@o a arco e revestimento a laser (ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016).
Essas rotas principais sdo baseadas na possibilidade da formacao de fase liquida,
uma vez que os calculos sdo baseados na entalpia de fusdo dos elementos. A rota
de metalurgia do p6, puramente dita, ndo tem sido explorada pela razdo dos célculos
estabelecerem a entalpia de fusao dos elementos. No entanto, esse trabalho aborda
a metalurgia do p6 como uma rota de processamento alternativa, vislumbrando a
viabilidade de producdo das LAE em escala industrial. A seguir serao abordados os
processos utilizadas na manufatura das LAE.

3.1. Fusao a arco

E o processo mais comumente utilizado na producdo de ligas de alta entropia.
Consiste na fusao dos elementos da liga, através de um arco elétrico (ALANEME;
BODUNRIN; OKE, 2016). Em seguida, a liga em estado liquido é inserida em um
molde de cobre que prové altas taxas de resfriamento. Os corpos de prova obtidos
por esta técnica sao lingotes cilindricos, provenientes do formato do molde. A Figura
8 apresenta uma imagem de um forno de fusdo a arco e os cadinhos e moldes de
cobre comumente utilizados nesta técnica (ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016;
GAO et al., 2016)..
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Figura 8 — Imagem ilustrativa da vista lateral (a) e frontal de um forno de fusé@o a arco e
de cadinhos (c) e molde (d) de cobre comumente utilizados nestes fornos.

d)

Fonte: Adaptado (http://www.fem.unicamp.br/~caram/fornoarc.html;GAO et al., 2016)

Por meio desta técnica é possivel atingir temperaturas superiores a 3000°C, que
pode ser controlada pela poténcia elétrica do forno. Devido as altas temperaturas, a
maioria dos elementos atingem seu estado fundido, favorecendo uma mistura
homogénea entre eles. Porém, esta técnica ndo é adequada ao se tratar de
elementos de baixo ponto de ebulicdo, como exemplo, Zn e Mg, pois promove
perdas de massa e dificuldade no controle composicional da liga (ALANEME;
BODUNRIN; OKE, 2016). Além disto, a alta taxa de resfriamento desta técnica pode
levar a diferencas na microestrutura, variando da superficie para o centro da
amostra. Além do mais, esta rota de processamento também é caracterizada por
possuir defeitos inevitaveis como trincas, segregacdo de elementos, tensdes
residuais, entre outros (ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016; GAO et al, 2016).
Ligas como AICrNbTiV, AlICuCrFeNiCo, AICoCrFeNiTi, GdHoLaTbY MoTaWNbV
entre muitas outras sdo manufaturadas por esta técnica (STEPANOV et al., 2015;
KUZNETSOV et al., 2012; TSAI et al, 2010; ZHANG, et al., 2014; MA, GAO,
ZHANG, 2016; POULIA et al.,2016)

3.2. Moagem de Alta Energia (Mechanical Alloying)

A moagem de alta energia € uma técnica de processamento em estado sélido de
pds, definida como um processo a seco, de alta energia e com uma cominui¢cao por
moagem de bolas, que produz poés de ligas metalicas com microestruturas
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extremamente finas (ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016; GAO et al, 2016).
Consiste na soldagem a frio, seguida da fratura e re-soldagem, num processo
repetitivo em um moinho de bolas de alta energia. Este processo ocorre em trés
etapas. A primeira se da pela inser¢cao e mistura dos pdés no moinho de bolas, para
que suas granulometrias sejam reduzidas e haja homogeneizagcdo destes. Em
seguida, com o objetivo de comprimir e sinterizar os pés, é feita uma prensagem
isostatica a quente. Tratamentos térmicos s&o feitos na ultima etapa, visando alivios
de tensdo interna no material, provenientes da compactacdo (ALANEME;
BODUNRIN; OKE, 2016; GAO et al., 2016).

Esta técnica apresenta vantagens como uma distribuicao quimica homogénea e
utilizacdo de materiais com menores pontos de fusdo, além de possibilitar a
producédo da maioria dos materiais, sendo eles intermetalicos frageis, ligas metalicas
ducteis ou compoésitos. No entanto, as ligas de alta entropia produzidas através
deste processo apresentam uma baixa densificacdo, se comparadas as obtidas por
fundicdo, porém neste ultimo ha segregacao de elementos. Além disso, na moagem
de alta energia ha uma desvantagem relacionada a contaminagédo advinda da forma
de moagem e da atmosfera em que esta é feita, além de necessitar de um processo
subsequente de consolidacdo da amostra (ALANEME; BODUNRIN; OKE, 2016;
GAO et al., 2016). BeCoMgTiZn, CuNiCoZnAITi, CoCrFeNiAl, FeNiCrCoo,3Alo,7 sao
algumas das diversas ligas produzidas por esta rota de processamento (CHEN et al.,
2013; VARALAKSHMI, KAMARAJ, MURTY, 2010; JI et al., 2014; CHEN et al.,
2013).

3.3. Revestimento a laser

O revestimento a laser se da através de uma fonte de calor proveniente de um
feixe de energia concentrado de um laser que permite uma area de zona
termicamente afetada muito pequena. Sendo assim, as chances de deformacao,
trincas e vazios ocorrerem é minimizada e a microestrutura proveniente deste
método é refinada. O sistema de revestimento a laser consiste de uma fonte para
gerar o feixe e de um conjunto de lentes para direciona-lo e foca-lo, que ira fundir o

po proveniente de um alimentador de material e uma plataforma para movimentar a
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amostra. O diagrama esquematico do processo de revestimento a laser esta
apresentado na Figura 9. Este processo possui como vantagens o rapido
aquecimento e resfriamento, revestimentos mais uniformes e densos e menos
defeitos microscépicos. Sao feitos por este processo revestimentos com as ligas
AlFeCoCrNi e FeCoCrAICu, por exemplo (SHON et al.,2015; ZHANG et al.,2015).

Figura 9 — Esquema do processo de revestimento a laser.
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Fonte: Adaptado (GAO et al., 2016)

3.4. Metalurgia do po

A metalurgia do p6 é um processo de fabricacdo de pecas metdlicas, muito
similar aqueles utilizados para o processamento de materiais cerdmicos, e se
caracteriza principalmente por utilizar como matérias-primas pés metélicos e néo-
metdlicos. Além disto, neste processo ha apenas presenca parcial ou auséncia de
fase liquida. Este método possui como vantagens a confeccdo de pegcas com bom
acabamento, que geralmente nado necessitam de operagcées posteriores de
usinagem, e em grande escala de producdo, 0 que torna o processo altamente
competitivo com os demais no setor industrial. Nesta técnica também ha a
possibilidade de se produzir ligas muito dificeis de serem confeccionadas por
processos metallrgicos convencionais, como laminagéo, fundicédo, forjamento, entre

outros. Ligas constituidas por metais refratarios (niébio, tungsténio, molibdénio, etc),
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sdo processadas através desta rota. Os materiais constituintes da liga sao
extremamente puros e o produto acabado pode possuir um controle rigoroso de
qualidade e composi¢ao (CHIAVERINI, 2001).

O processo consiste sucintamente na mistura dos componentes em forma de po,
seguida pela compactacao através da aplicacédo de pressao nos pés no interior de
matrizes ou moldes, e na sinterizacdo da amostra a uma temperatura abaixo da
temperatura de fuséo da liga (CHIAVERINI, 2001).

Este trabalho utilizar4 do processo de metalurgia do pd devido a aplicacao em
escala industrial da técnica, além da adequacdo a temperatura dos elementos
componentes da liga, pois como o ponto de ebulicdo do Zn é muito abaixo do ponto
de fusdo do Nb e do Ti, o processo de fusdo a arco nao seria adequado, ja que

ocorreriam perdas de massa consideraveis.
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4. METODOLOGIA:

4.1. Calculos de predicao da LAE:

Primeiramente, foi realizado o calculo dos paradmetros relacionados com as

ligas de alta entropia para os elementos Ag, Al, Cu, Fe, Nb, Ti, V e Zn. Para tal

foram usados os seguintes parametros:

1. 8. - Incompatibilidade ou diferenca de tamanho atémico
2. Ay (%) - Incompatibilidade de eletronegatividade

3.
4
5

ASnmix (J/K.mol) - Entropia de mistura

. AHmix (kdJ/mol) - Entalpia de mistura

. Q —Parametro utilizado para comparar a entropia de mistura e a entalpia de

mistura

VEC - Concentracao de elétrons de Valencia

Na Tabela 1 apresentam-se os valores dos parametros termodinamicos

convencionados por Zhang et al., 2008 que caracterizam a tendéncia de formacao

de solucao solida em ligas multicomponentes, formando uma liga de alta entropia.

Tabela 1 - Valores dos padrées dos parametros termodinamicos para classificacdo

de uma liga como alta entropia.

AX ASmix AHmix
VEC
S | @) | (JK.mol) (kd/mol) | <
- CCC CCC+CFC CFC
Padrao| <8,5 =0 11 <ASHix<19,5| -22<AHmx<7 | >1,1
<6,87| 6,87 <VEC<8 >8

4.2. Rotas de manufatura das LAE

Para a producao da liga AgAINbTiZn fez se o uso da metalurgia do pd, para

tal foram utilizados p6 de Al limado (99,8% - 100 mesh), Ag (99,9% - 325 mesh), Nb
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(99,8% - 40 < Nb < 120 mesh), Ti (99,8% - 100 mesh) e Zn limado (99,9 % - 100
mesh). Os pds foram pesados utilizando-se uma balanca Shimadzu de precisédo 10
g em quantidades equiatdmicas de Al, Ag, Nb, Ti e Zn, sendo 20% atdmico de cada
elemento.

Em seguida, os elementos foram misturados por meio de um almofariz /pistilo.
As misturas dos pds foram compactadas em matrizes cilindricas de aco ferramenta
com diametro de 5 + 0,5 mm, para realizar os ensaios de compressao, e de 10 (x0,5)
mm, para analises de microscopia, densidade e dureza. A compactacgao foi feita em
uma prensa hidraulica uniaxial com pressao de 640 (x50) MPa, por dois minutos. O
procedimento de obtencdo da amostra a verde esta esquematizado na Figura 10.

As amostras prensadas foram inseridas em tubos de quartzo separadamente
e encapsuladas a vacuo. Esse procedimento é utilizado para evitar a formagéo de
oxidos durante o tratamento térmico. As amostras de AgAINbTiZn foram tratadas
termicamente a temperaturas de 580°C e 750°C, por 6, 12 e 24 horas. Também
foram utilizados tratamentos térmicos a 850°C, 1000°C e 1200°C por 24 horas. Nos
tratamentos a 1000°C e a 1200°C foram utilizadas amostras tratadas previamente a
750°C por 24 horas. Este tratamento prévio visava a formacao de uma pré-liga que
dificultaria a perda de massa do Zn a temperaturas acima do ponto de ebulicdo
deste. Para todas as amostras os tratamentos térmicos foram feitos com rampas de
aquecimento e resfriamento de 10°C/min. Para averiguar os efeitos da taxa de
resfriamento, também foi manufaturada uma amostra sinterizada a 750°C por 24

horas que foi resfriada em agua.

Figura 10 - Procedimento para obtengdo da amostra a verde.
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Tomando-se por base que os célculos de predicao para uma ligas de alta
entropia sdo fundamentados na fusdo dos elementos, uma amostra foi manufaturada
via fus@o a arco, para fins comparativos. Primeiramente foi preparada uma liga nas
mesmas condigdes da anterior e somente apds o tratamento térmico de 24 h a
750°C a amostra foi fundida. Sabe-se que o ponto de ebulicdo do Zn é de
aproximadamente 907 °C, sendo esse muito abaixo do ponto de fusdo do Nb e do Ti.
Para a fundigao foi utilizado um forno a arco voltaico com atmosfera controlada de
argdnio e cadinho de cobre refrigerado.

4.3. Técnicas de caracterizacao das LEA
Apds os tratamentos térmicos foram feitas quantificagbes da massa
especifica, pois esta € uma propriedade fundamental para demonstrar o quao
eficiente foi o processo de densificacdo do material na sinterizacdo. Para medir a
massa especifica das amostras utilizou-se um kit de densidade acoplado a balanga
de alta precisao Shimadzu, modelo SMK-401, como mostra a Figura 11.
Figura 11 - Balanca de alta precisao Shimadzu modelo SMK-401.

Através desse kit foi possivel medir a densidade aparente do material pelo
principio de Arquimedes. Para tal, as amostras, primeiramente, devem ficar imersas
em agua destilada por 8 horas, com o objetivo de ocupar todos os poros presentes
no material. Apds esse procedimento, 0 excesso de agua da amostra é removido

com um papel e a massa da amostra Umida (mu) é medida. Na sequéncia, a massa
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da amostra submersa (ms) em agua destilada também é quantificada. Com essas
duas medic¢oes foi possivel calcular a densidade aparente (pa) do material estudado,

através da equacao 17, onde pi € a densidade do liquido, que no caso € a agua.

My

Pa = i (17)

N (my—myg)

AplOs os tratamentos térmicos e as medidas das massas especificas,
foram realizadas medidas de difratometria de raios X, a fim de verificar as fases
formadas e suas respectivas proporcoes. As analises foram feitas utilizando-se o
método de po (geometria B - 26) a temperatura ambiente e utilizou-se filtro de Ni e
radiacdo Cu-Ka, com comprimento de onda de 0,15406nm, tensdo de 45 kV e
corrente 40mA. O intervalo angular medido foi entre 10° e 90°, o tempo de contagem
foi 10s, e o passo angular de 0,008°. Todos os ensaios foram realizados em um o
equipamento XPert Powder da Panalytical instalado no Laboratério de Metalurgia -
(LMETAL) da Faculdade de Ciéncias Aplicadas da Unicamp. Os parametros de rede
tedéricos foram obtidos através do software Pearson’s Cristal Data versdo 1.0,
enquanto para os parametros de rede experimentais utilizou-se o software
PowderCell verséo 2.4.

Em seguida, foi feita a caracterizagdo por microscopia, em que as
amostras primeiramente passaram por um procedimento de preparagao
metalografica. Nesse procedimento as ligas foram submetidas ao lixamento em uma
maquina politriz, usando lixas com granulometria de 600, 1200 e 2500 mesh girando
a amostra 90° a cada troca de lixa. Com o término, as pecas foram polidas fazendo-
se uso de pano de polimento e uma solugdo coloidal de alumina, também foi
adicionado pasta diamantada de 9 um para deixar a superficie da peca livre de
riscos.

Para andlise semiquantitativa e quimica do material, as amostras foram
submetidas ao microscopio eletrénico de varredura (MEV) TESCAN VEGA3
instalado no Laboratério Multidisciplinar de Microscopia Eletrénica - (LAMME) da
Faculdade de Tecnologia da Unicamp e ao MEV/EDS LEO 440i localizado no
Laboratério de Caracterizacdo de Biomassa, Recursos Analiticos e de Calibracao -
(LRAC) na Faculdade de Engenharia Quimica da Unicamp. Também foram
realizadas medidas de Espectroscopia por Dispersdao de Energia de Raios X
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(modelo 6070/Oxford), nas condi¢des de tensdo a 20 KV e corrente de feixe igual a
600 pA.

4.4. Ensaios mecanicos
Para obter valores quantitativos a respeito das propriedades mecanicas,
foram escolhidas as amostras que apresentaram melhores resultados na analise dos
difratogramas para passarem pelos ensaios de micro-dureza e de compressao.

4.4.1. Ensaio de Dureza

O ensaio de micro-dureza consiste na penetracao de um indentador na
superficie plana e polida do corpo de prova com um limite de carga de 9,8N. Com o
teste de micro-dureza foi possivel obter a dureza dos corpos de prova. Os ensaios
foram executados no Microdurémetro Buehler, modelo Wilson VH1102, Figura 12,
instalado no Laboratério de Metalurgia - (LMETAL) da Faculdade de Ciéncias
Aplicadas da Unicamp, utilizando um indentador prismatico, o qual aplicou cargas de
2,94 N com tempo de penetragdo de 10 segundos. A penetragéo, por sua vez, foi
feita em cinco pontos diferentes na peca, com uma certa distancia entre eles para
que nao houvesse influéncia nos valores de dureza obtidos.

Figura 12 - Microdurémetro Buehler, modelo Wilson VH1102
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4.4.2. Ensaio de Compressao

Os ensaios de compressao foram executados na Maquina Universal
Equilam, modelo WDW-100E no Laboratério de Metalurgia - (LMETAL) da
Faculdade de Ciéncias Aplicadas da Unicamp, onde o equipamento aplicou uma
forgca compressiva axial nos corpos de prova, com velocidade de deslocamento de
0,1 mm/min, programado para deformar até 10 mm, onde a maquina encerra o
ensaio, ou até o ponto que o material comecar a fraturar por completo,
impossibilitando a continuidade do ensaio. As amostras utilizadas neste ensaio
possuiam razao comprimento por diametro (L/D) de 1,5, de acordo com a norma
ASTM E9-09.
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5. RESULTADOS

5.1. Parametros Termodinamicos

Conforme descrito no procedimento experimental, primeiramente, foi realizado
um estudo fundamentado em parametros termodinamicos para predizer a formacgao
de uma liga baseada em conceitos de alta entropia (ALANEME; BODUNRIN; OKE,
2016; GAO, 2015; ZHANG et al., 2008). Para o desenvolvimento desses calculos
foram utilizados os seguintes parametros termodinamicos.

8. — Incompatibilidade ou diferenca de raio atbmico

Ay (%) — Incompatibilidade de eletronegatividade

ASmix (J/K.mol) - Entropia de mistura

AHmix (kd/mol) - Entalpia de mistura

Q - Parametro utilizado para comparar a entropia de mistura e a entalpia de
mistura

VEC - Concentracao de elétrons de valéncia

Os valores calculados e os respectivos padroes para estes parametros em
ligas de alta entropia estdo sumarizados na Tabela 2.

Tabela 2 - Parametros termodinamicos calculados para diversas composi¢coes

e AS AHmix

SRR & AR | (g/K.mol) (kJ/mol) s
AgAICUFeTiZn | 5,69 0,17 14,3 31 613 | 80
AgAICUNDTIZn | 5,08 0,41 14,3 83 256 | 74
AgAINDTiZn 1,54 0,14 13,4 88 229 | 70
AQo2sAINDTiozaZn | 1,58 0,09 12,7 12,0 159 | 65
AgAINDTIV 3,65 0,14 13,4 6,1 397 | 56
AINDTIVZn 3,56 0,03 13,4 13,0 175 | 58

Padrao <8,5 =0 11 € ASeconf£19,5|-22<AHmx<7 | >1,1 -

No estudo de ZHANG et al. 2008, foi proposto que ligas com & inferior a 8,5
sdo caracterizadas como uma liga de alta entropia, no entanto haveria a

possibilidade de formacédo de intermetalicos. Porém segundo GUO e LIU, 2011,

mantendo-se AScont € AHmix na faixa de definicdo das LAE, sendo 11 < AScont < 19,5
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(J/mol) e -22 < AHmix < 7 (kd/mol), quando & possui valores inferiores a 4, a formacao

de intermetélicos é suprimida .

As ligas AgAICuFeTiZn e AgAICUNbTIiZn apresentaram & iguais a 5,69 e 5,08,
respectivamente, fato esse que iria promover a formacédo de intermetalicos. Como
desejava-se ligas com apenas solucgoes solidas, estas duas composicées nao foram
levadas em consideracao no decorrer do estudo. As demais ligas apresentaram &
abaixo do valor limite determinado na literatura para a supressdo da formacao de
intermetalicos, sendo 0 menor valor correspondente a liga AgAINbTiZn, o que indica
uma otima compatibilidade entre os raios atdbmicos. Como todas as ligas
apresentaram valores de AScont € AHmix dentro da faixa padréo das LAE, as ligas ndo
deveriam apresentar compostos intermetalicos. Além do mais, ao se comparar 0s
célculos com a Figura 7, que mostra a relacdo entre 6 e AHmix, fica evidente que
deveria formar apenas solucdes soélidas.

Exceto para a liga AgAICuNbTiZn, todas as ligas calculadas apresentaram
valores de diferencas de eletronegatividade (Ay) proximos a zero, indicando que 0s
elementos componentes destas possuem afinidade eletrénica semelhante, o que
favoreceria a ndo segregacao de elementos. O parametro Q, que indica a relacao
entre a dominancia da entalpia e da entropia, exibiu valores acima de 1,1 para todas
as ligas, indicando a dominancia do efeito da entropia sobre a entalpia.

O célculo da VEC apresentou valores diversos para as ligas. A liga
AgAICuFeTiZn apresentou um valor de VEC = 8, devendo apresentar uma estrutura
CFC, sendo coerente uma vez que a maioria dos componentes possui estrutura
CFC e elementos como Ti e Zn, que possuem estruturas hexagonais, possuem a
mesma sequéncia de empacotamento que uma estrutura cristalina de face centrada.
As ligas AgAICuNDbTiZn e AgAINbTiZn, possuem VEC entre 6,87 e 8, portanto
deveriam apresentar estrutura CCC e CFC simultaneamente, segundo este
parametro. Ressalta-se que o Nb possui estrutura cristalina CCC e também pode
atuar como agente estabilizador da fase B-Ti, que possui estrutura cristalina CCC. Ja
as ligas Ago,26AINbTio,7aZn, AgAINDTIV e AINbTiVZn, exibiram um VEC menor do
que 6,87, logo, apresentariam estrutura CCC. Para essas ligas o calculo de VEC
parece contraditério, pois como ha uma mistura de elementos com estruturas
cristalinas CFC e CCC, nao se presumia uma homogeneidade entre os dois tipos de
estruturas. Logo, se esperava um VEC entre 6,87 e 8.



49

Fundamentados nos calculos dos parametros termodinamicos de predicao de
formacao de solugéo sélida para as ligas de alta entropia, resolveu-se estudar a liga
de composicdo AIAgNDbTIZn, sendo que essa liga apresentou: 6 de 1,54, AScont de
13,4 J/mol), AHmix de -8,8 kd/mol e VEC de 7,0. Todos os parametros estao dentro

das faixas de predicao para formacao de uma liga de alta entropia.

5.2. Liga AIAgNbTiZn produzida por fusao a arco

Abalizado nos conceitos para o desenvolvimento de uma liga de alta entropia
foi realizado o procedimento de fusdo a arco para a produgéo da liga AIAgNbTiZn.
Adverte-se que esse procedimento ndo € o mais adequado para os elementos
utilizados, pois 0 zinco possui ponto de ebulicdo de aproximadamente 907 °C, sendo
que os pontos de fusdo da Ag, Al, Nb e Ti sdo de aproximadamente 960 °C, 660 °C,
2470 °C e 1670 °C, respectivamente. Além do mais os pontos de ebulicdo de Ag e Al
sao de aproximadamente 2162 °C e 2460 °C. Logo para fundir todos os elementos
deveria atingir temperaturas da ordem de 2500 °C fazendo com que Zn, Ag e Al
ebulissem. Todavia para fins comparativos e em funcédo da premissa dos calculos
termodin&dmicos estarem relacionados a entalpia de fusdo esse procedimento foi
realizado.

Apbs o procedimento de fusdo a arco verificou que houve uma redugéao na
massa de aproximadamente 49% em peso, como era de se esperar. Essa perda de
massa esta relacionada com a ebulicdo de Zn e, provavelmente, Ag e Al. O
elemento zinco corresponde a cerca de 19,2 % em peso na liga e a prata e aluminio
correspondem a 31,6% e 7,9% em peso na liga. Mesmo com a quantidade enorme
de perda de massa a amostra foi analisada por difratometria de raios X. Na Figura
13 é apresentado o difratograma para a liga fundida, onde se constatou a possivel
formagao de varios intermetalicos como: TiAl, NbsAl, TisAl, e AgsAl, além das fases
elementares de Ti, Ag e Nb. O TisAl possui uma estrutura compacta da familia AlBz,
pertencente ao grupo espacial 194 com a = 0,5794nm e ¢ = 0,4655nm (VILLARS E
CENZUAL, 2017). Ja a AgsAl é do grupo espacial 229 com estrutura cubica de corpo
centrado com parametro de rede de 0,3240nm que sofreu uma distor¢cdo para o
valor de 0,3215nm (VILLARS E CENZUAL, 2017). Esta evidente que o zinco entrou
em ebulicio e também uma fragcdo de Ag. E importante ressaltar que a fase TiAl
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apresentou estabilidade, ja que acima de 1500°C o composto estaria no estado
liquido. E sabido que o Al é estabilizador da fase aTi (baixa temperatura) e o Nb
estabilizador da fase B-Ti (alta temperatura). Entdo era esperado que houvesse a
formacao de uma solugédo soélida entre Nb e Ti, fato ndo ocorrido, por outro lado
promoveu uma forte estabilizacdo do intermetélico TiAl. Na tentativa de melhorar a
compreensao do que ocorreu no processo de fusdo a arco foi realizada analise por
EDS e microscopia eletronica de varredura. Através da analise de EDS apresentada
na Tabela 3, verifica-se para o ponto L1, o granulo de Nb, e os pontos L2 e L3,
sugerem uma regido rica em AgAINbTi. E importante ressaltar que nos resultados
das medidas de EDS, especificamente os que a somatéria das fragées atbmicas dos
componentes nado totalizou cem por cento, ocorreu a presenca de pequenas
quantidades de impurezas, como atomos de oxigénio e de silicio, advindos da
manufatura da liga. Sendo assim, optou-se por nao listar estas essas impurezas nos

resultados.
Figura 13 - Difratograma da liga AgAINbTiZn produzida através de fusdo a arco
elétrico.
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Tabela 3 - Pontos de medidas da técnica de EDS e suas composicoes para a liga
AgAINbTIZn produzida por fuséo a arco.

Composigao (% at.)
Elementos L1 L2 L3
Ag - 10,89 16,70
Al - 22,37 18,30
Nb 100 41,38 46,7
Ti - 25,36 18,30
Zn - - -

A microestrutura da liga fundida esta apresentada na Figura 14, e a partir da
analise desta fica evidente que o niébio ndo reagiu totalmente com os outros
elementos, ficando distribuido na matriz. O ponto 1, indicado na micrografia, refere-
se ao Nb, enquanto que o ponto 2, que retrata a interface, sugere uma regiao rica
em AgAINDTI e o ponto 3, a microestrutura com formato semelhante ao de dendritas,
esta relacionado a fase TiAl com Ag dissolvida. Para o ponto 4, em que néo foi feita
uma medida pontual de EDS, pela comparagcdo com experimentos subsequentes,
sugere-se a relacdo com uma matriz de Ag com Al dissolvido.

Nota-se que o TiAl tende a se aglomerar na liga fundida formando um arranjo
dendritico, indicados no ponto 3 da Figura 14(b). Na observacao das micrografias
fica evidente a grande porcao que o Nb ocupa na LAE fundida, indicado pelo cinza
com tonalidade mediana (ponto 1), uma vez que este é o elemento da liga com
maior ponto de fusdo, provavelmente este se tornou o constituinte majoritario da liga,
devido a perda de massa dos demais elementos. Através dessa andlise,
conjuntamente com a medida de perda de massa, é possivel especular que a
temperatura atingida no processo de fusdo a arco nao ultrapassou o ponto de fusao
do Nb. Essa especulacao é suportada pela analise da microestrutura do niébio que

se manteve com formatos mais irregulares, mesma caracteristica do p6 utilizado.
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Figura 14 - Imagens de MEV por elétrons retroespalhados da liga AgAINbTIZn
produzida por fusdo a arco apresentando uma (a) visao geral da liga e os (b) detalhes da

microestrutura.

E importante ressaltar que tanto na andlise de EDS, utilizando-se do
difratograma, a presenca de Zn nao foi identificada, indicando que este elemento
provavelmente foi perdido em sua totalidade. Logo, conclui-se que a rota de
manufatura por fusdo a arco ndao é adequada para essa liga. Por essa razao, foi
escolhido averiguar a formagédo de uma liga de alta entropia por metalurgia do pé.
Essa rota tao tradicional na producao de ligas ceramicas e de metais de alto ponto
de fusdo nao tem sido explorado para as LAE. Esse fato deve estar relacionado com
as premissas dos célculos utilizados para a predicao dessas ligas estar embasada

na fusdo dos elementos.

5.3. Liga AIAgNbTiZn produzida por metalurgia do p6

5.3.1. Difragao de raios X

Como a liga ndo pode ser produzida pela técnica de fusdo a arco foi
preparada uma liga composta por pés de AIAgNbTiZn, conforme descrito no
procedimento experimental. Como primeira tentativa foi realizado tratamento térmico

a 580 °C por 6 horas, sendo essa temperatura superior ao ponto de fusdao do zinco
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(420 °C). Assim, ter-se-ia uma sinterizacdo assistida por fase liquida, o que se
esperava promover um aumento no nivel de densificagdo da liga. Como n&o havia
precedentes na literatura sobre LAE produzidas através desta rota, para avaliagao
da estrutura da liga, foi estipulado esta permanéncia de 6 horas. Ap6s o tratamento
térmico foram realizadas medidas de difratometria de raios X para esta respectiva
amostra.

Figura 15 - Difratograma da liga AgAINbTiZn sinterizada a 580°C por 6 horas e os

respectivos padrdes das fases encontradas.
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Fazendo-se a andlise da difratometria de raios X, para a amostra tratada por
um periodo de 6 h (Figura 15), observa-se a formacgédo do intermetalico TiAl, de Nb
elementar e, também de reflexdes de Bragg relacionados a Ag. No entanto, as
reflexbes relacionadas a Ag possuem deslocamento em seu parametro de rede.
Esse fato, esta relacionado com a solubilizagdo de zinco e, possivelmente Al, na
matriz de prata. Como o tratamento com permanéncia de 6h demonstrou uma
possivel solubilizacdo dos elementos, propds-se um prolongamento da permanéncia
para 12 e 24 horas. Com o aumento no tempo de tratamento térmico os picos
referentes a solugéo sélida Ag-Al-Zn e ao TiAl indicam uma maior solubilidade entre
eles (Figura 16). Essa concluséo é plausivel, pois analisando os diagramas de fases
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para os sistemas Ag-Al e Ag-Zn (Figura 17 e Figura 18) ambos apresentam elevada

solubilidade.

Figura 16 - Difratograma da liga AGQAINbTiZn para tratamentos térmicos a 580°C com

permanéncias de 6, 12 e 24 horas.
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Figura 17 - Diagrama de fases Ag-Al.
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Figura 18 - Diagrama de fases Ag-Zn.
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Para averiguar a veracidade da andlise realizada para a amostra tratada a
580°C e buscando elucidar os efeitos observados elevou-se a temperatura para
750°C por 6, 12 e 24 horas. Para essa temperatura, dois elementos da liga (Al e Zn)
estdo em seu estado fundido, como consequéncia, espera-se que ao aumentar a
quantidade de liquido presente na sinterizacdo, a densificacdo seja promovida. O
difratograma dessa sequéncia de tratamentos térmicos esta apresentado na Figura
19. A anélise do difratograma mostra a formacao das mesmas fases verificadas no
tratamento a 580°C. No entanto, para um tempo de tratamento térmico de 6 horas a
750 °C observa-se uma fase elementar de Zn. Ao aumentar o tempo de tratamento
térmico para 12 horas o zinco, aparentemente, solubiliza-se na prata. Também é
possivel observar que ha estreitamento nos picos referentes as fases TiAl e Ag em
funcdo do aumento do tempo de tratamento térmico. Isto pode indicar a tendéncia de
solubilizagdo entre estas fases, assim como a 580°C, ainda existe a perspectiva da
formacao de uma possivel solugéo soélida.
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Figura 19 - Difratograma da liga AgAINbTiZn para tratamentos térmicos a 750°C com

permanéncias de 6, 12 e 24 horas.
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Comparando-se os difratogramas dos tratamentos térmicos a 580°C e 750°C
(Figura 20), observa-se o0 agrupamento do pico no angulo de difracdo ~44.5°
promovendo um alargamento deste. Sugere-se que esta mudanca na largura do pico
pode se referir a uma dissolugédo de Al no niébio, pois o parametro de rede do TiAl
nao varia, € o do nidbio (ano = 0,3300nm) e o da prata (aag = 0,3960nm) séo
alterados para (ano = 0,3305nm) e (aag = 0,3975nm), respectivamente (VILLARS E
CENZUAL, 2017). Logo o efeito de distor¢cdo ocorreu nestes dois ultimos elementos.
Uma menor quantidade de Al dissolvido na Ag, provoca um deslocamento reduzido
no parametro de rede inicial desta (aag = 0,4086), pois o raio atbmico do Al € menor.
Esta diferenca ocorrida no pardmetro de rede da Ag, é observada da mesma
maneira no Nb, que teve um leve aumento na aresta de sua estrutura cristalina.
Desta maneira, o pico referente a Ag se aproxima ao do TiAl, assim os dubletos
observados a 580°C se tornam um uUnico pico mais largo a 750°C. Este alargamento

de picos esta destacado na Figura 20.
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Figura 20 - Difratograma da liga AgAINbTiZn sinterizada a 580°C e 750°C por
24 horas.
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Como observado no diagrama de fases Nb-Ti da Figura 21, o titAnio admite
apenas ~2% de Nb em sua estrutura sem a formacgéo de Ti-B, jA que o nidbio € um
forte estabilizador da fase p (CCC) do Ti, tanto para a temperatura de 580°C quanto
para 750°C, sendo necessario apenas 19% e 8% at. de Nb para a formagédo da
solucdo sélida nestas temperaturas, indicadas pelas cores azul e vermelha,
respectivamente. Porém, o Al é um estabilizador da fase «, fazendo com que o
campo de formacdo desta fase se expanda. Sendo assim, é razoavel aceitar a
possivel dissolucao da fase TiAl no nidbio, uma vez que a fase intermetalica TiAl nao
é estequiométrica e admite estrutura de defeitos. No entanto, essa premissa nao
exclui a possibilidade de formagdo do Ti-B. Todavia, a identificagdo desta fase
através do difratograma de raios X é dificultada, j& que as reflexbes estdo mesmos

angulos de difracdo do Nb.



Figura 21 - Diagrama de fases Nb-Ti .
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Fonte: (MASSALSKI et al., 1990).
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Uma vez que as andlises dos difratogramas sugeriam a tendéncia de

solubilizagé&o entre Nb e o intermetalico TiAl conforme o tempo de tratamento térmico

aumentava, foi realizado um tratamento térmico a 750°C por 15 dias. Na Figura 22 é

apresentada o difratograma da amostra preparada nestas condi¢des, onde verifica-

se a formacdo das mesmas fases observadas com permanéncia de 24 h, com a

adicdo de uma fase Ti-a e de Zn. O surgimento das fases de titdnio e zinco

provocam um alargamento nos picos em 20~38,6° e 20~39,1°, pela sobreposicao

dos picos destes, respectivamente. Sendo assim, sugere-se que uma maior

permanéncia neste tratamento térmico proporcionava um efeito indesejavel de

segregacao dos elementos.
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Figura 22 - Difratograma da liga AgAINbTiZn tratada a 750°C por 24 horas e por 15

dias.
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Até o momento, para a liga AgAINbTiZn, uma solucdo sélida completa nédo
estava sendo formada. Segundo SINGH et al., 2011, para a liga AICoCrCuFeNi a
formacao de solucdo sdélida apenas era favorecida pela alta entropia em
temperaturas elevadas, e quando resfriada lentamente intermetalicos sdo formados.
Entdo, seguindo essa premissa, a fim de manter os componentes formados a
temperatura de 750°C, propds-se o resfriamento rapido da liga. Para essa rota a
amostra foi aquecida ao forno até 750 °C e entdo resfriada em agua. Na Figura 23
sdo apresentados os difratogramas das amostras da liga AgAINbTiZn para os
tratamentos térmicos a 750°C com permanéncia de 24 horas com resfriamento lento

e resfriamento rapido.
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Figura 23 - Difratograma da liga AgAINbTiZn tratada a 750°C por 24 horas com
resfriamento lento (RL), resfriamento rapido (RR).
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Com a analise da difratometria de raios X (Figura 23) demonstra-se que néo
houve divergéncia das fases formadas variando-se a taxa de resfriamento e de
aquecimento, exceto pela fase Ti-a observada na amostra resfriada rapidamente. O
Ti-a apresentou apenas um leve deslocamento no parametro de rede comparado ao
teorico, variando de 0,2950nm para 0,2900nm (VILLARS E CENZUAL, 2017) e
provocando um alargamento do pico com angulo de difracdo ~38,6°, como também
observado na amostra tratada a 750°C por 15 dias. Verifica-se que na amostra
resfriada rapidamente, os picos com dubletos tendem a formar um Unico pico, o que
pode indicar uma maior tendéncia de formacao de solugdo sélida com uma maior
taxa de resfriamento. Porém, o surgimento da fase Ti-a poderia indicar uma
segregacdo do elemento, entdo optou-se pelo resfriamento lento nas amostras
subsequentes.

Mesmo que a liga proposta ndo tenha apresentado resultados compativeis
com os calculos de predicao, buscou-se elevar a temperatura de tratamento térmico

para 850°C e 1000 °C, com a finalidade de aumentar a difusdo entre os elementos.
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Além disso, a 850°C o Zn nao entraria em ebulicdo evitando perda de massa e
consequente rompimento da ampola de quartzo pela alta pressdao de vapor deste
elemento. Ja a 1000°C a prata estara em seu estado fundido, assim aumentando a
quantidade de liquido presente. A fim de manter as variaveis compativeis manteve-
se permanéncia de 24 horas para os tratamentos térmicos. Na Figura 24 é
apresentado o difratograma para essa amostra juntamente com a amostra tratada
termicamente a 750 °C para fins comparativos. Nota-se que as fases formadas
também sdo muito semelhantes, diferindo em suas larguras a meia altura e pelas
intensidades dos picos principais.

Figura 24. Difratograma da liga AgAINbTiZn tratada a 750°C e a 850°C, ambas com

permanéncia de 24 horas.
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Analisando-se o difratograma (Figura 25) nota-se que outras fases comegam

a surgir. Observa-se a fase de Zn elemental, esse fato pode estar relacionado com

a ebulicao desse elemento nessa temperatura, também se especula uma pequena

segregacao de Ti. Do mesmo modo que nas anteriores também é observado Nb,

solucdo solida Ag-Zn-Al e o intermetalico TiAl. A 850°C a variagdo do parametro de

rede da prata é levemente maior do que a 750°C, sendo os valores dos parametros
de 0,3970nm e 0,3975nm, para estas respectivas temperaturas. Esta maior variagao
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do parametro de rede corrobora com a suposicdo da maior dissolug¢do do zinco e do
aluminio na prata.
Figura 25 - Difratograma da liga AgAINbTiZn para os tratamentos a 750°C e 1000°C

com permanéncia de 24 horas.
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Como ja descrito na literatura segundo Poulia et al., 2016, grandes diferencas
nos pontos de fusdo dos elementos fazem com que haja uma tendéncia de
segregacao destes nas ligas de alta entropia. Como a 1000°C o ponto de ebulicao
do Zn j& foi ultrapassado, provavelmente a fase elementar indicada pelo
difratograma é devida ao desprendimento deste da solugédo sélida com a Ag. O Zn
estaria tendendo a entrar no estado gasoso, e durante o resfriamento os atomos
desprendidos da solucao soélida se segregaram. Isto esta de acordo com o menor
deslocamento do parametro de rede encontrado na Ag para esta temperatura, sendo
a = 0,4010nm. Devido a formagédo de solucao sélida com a prata, o parametro de
rede do zinco foi amplamente distorcido, variando de a = 0,2665nm para 0,2835nm,
enquanto na aresta ¢ = 0,4948nm, nao houve distorcdo. A esta temperatura o Nb
também sofreu uma sutil variagdo em seu parametro de rede, sendo esta de
0,3300nm para 0,3288nm, e estd em evidencia na Figura 25 em que ha um
destaque no intervalo de 26 = 43,5° e 20 = 57°.
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A titulo de curiosidade, decidiu-se realizar um tratamento térmico a
temperatura de 1200°C. No entanto, neste tratamento ocorreu uma perda de massa
de 30,9%, correspondente em maior parte ao Zn do mesmo modo que para a
amostra fundida. Na Figura 26 apresenta-se o difratograma para o tratamento a
1200°C com permanéncia de 24 horas, que aponta a formagédo dos intermetalicos
TiAl e NbsAl, da fase Nb, e da solugédo sélida de Ag-Al-Zn. Neste a Ag possui uma
distor¢do menor (a = 0,4040nm), ja que o parte do Al solubilizado nesta reagiu com o
Nb. Enquanto para o Nb encontra-se o mesmo deslocamento do tratamento de
1000°C, e o TiAl ndo sofreu deslocamento em seu parametro de rede. O
intermetalico NbsAl, que possui uma estrutura compacta do tipo Frank-Kasper,
pertencente ao grupo espacial 223, também nao sofreu alteragdo em seu parametro
de rede em relagéo ao valor teérico a = 0.5186nm (VILLARS E CENZUAL, 2017).

Figura 26 - Difratograma da liga AgAINbTiZn para o tratamento térmico a 1200°C
com permanéncia de 24 horas e padrao do intermetalico NbsAl.
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Devido as ligas sinterizada a 1200°C e fundida terem apresentado uma perda
de massa consideravel, a confeccdo de amostras para andlise das propriedades
mecanicas se torna inviavel. Além disso, a medida de densificacdo nao é

possibilitada pelo aparato experimental, ja que a quantidade estequiométrica dos
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elementos apds os processos de producao destas ndo é mensuravel. Sendo assim,
optou pela descontinuidade das analises.

5.3.2. Massa especifica

Para verificar a eficiéncia dos tratamentos térmicos na densificacdo das ligas
foram realizadas medidas de massa especifica. Para efeitos comparativos,
primeiramente uma amostra a verde foi analisada, sendo que a amostra a verde,
apos a compactacdo com pressdo na ordem de 640 (x 50)MPa, atingiu a massa
especifica de 5,60 g/cm3, o que corresponde a 83% da massa especifica tedrica
(6,71 g/cm?®) calculada através da regra das misturas.

Apos o primeiro tratamento térmico a 580°C por 6h a amostra apresentou
massa especifica de 5,19 g/cm3, representando uma densificagdo de 77%. Para os
tempos de tratamentos de 12 e 24 h as medias de massa especifica foram 5,26
g/lcm3 e 5,25 g/cm?3, respectivamente, correspondendo a 78% de densificagédo para
ambas. A menor densificacdo obtida apds o tratamento térmico de 6 h pode estar
relacionada a diferenga de tamanho de particulas utilizada nos pds precursores o
que proporcionou um relaxamento de sua acomodagdo apdés o procedimento de
prensagem. Outra hip6tese, especulativa, pode estar creditada a diferenca de
difus@o entre os elementos, sendo que pode ter sido gerado pares de difusdo e sua
migrag@o promovido o surgimento de poros.

Em seguida, as massas especificas das amostras tratadas a 750°C por 6, 12
e 24 horas, e por 15 dias também foram medidas e estédo listadas na Tabela 4.
Observa-se que o nivel de densificagdo aumentou de cerca de 78% para a liga
tratada a 580°C por 24 horas, para 86% na tratada a 750°C pelo mesmo periodo de
tempo. Comprovando assim, a premissa do aumento da densificagcdo com um maior
numero de elementos em estado liquido, que na temperatura de 750°C sao o Al e o
Zn. Além disso, o aumento do tempo de tratamento de 6 para 24 horas nao
apresentou nenhuma diferenca significativa de densificacdo, considerando-se as
barras de erro experimentais. Porém, quando a permanéncia é estendida para 15
dias, ocorre um grande decréscimo para 72% de densificacdo, que pode estar
associado a segregacao das fases Ti-a e Zn apresentadas no difratograma desta

liga (Figura 22), consequentemente causando uma diminuigcdo na massa especifica.
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Esse fato pode estar relacionado com a evaporagcdo do zinco. Mesmo que a
temperatura de ebulicdo do zinco ndo tenha sido atingida, sabe-se que a pressao de
vapor aumenta com o aumento da temperatura, assim geraria e espagos vazios com
a saida do zinco. Mesmo que a perda de massa nao tenha sido tado grande, parte do
zinco pode ficar na parede do tubo e condensar na superficie da amostra com o

resfriamento, mascarando a analise de perda de massa.

Tabela 4 - Massa especifica da liga AgAINbTiZn sinterizada a 750°C com tempos de

permanéncia variados.

Massa e~
Temperatura Al . et Densificacao

°C) Permanéncia| especifica (%)
(g/cn?) °
6h 5,78 £ 0,09 86
750 12h 5,80 £ 0,06 86
24h 5,78 +0,05 86
15 dias 4,81 £ 0,01 72

Em seguida a massa especifica obtida por meio do resfriamento rapido foi
medida, sendo de 5,54 g/cm® que corresponde a uma densificacdo de 83%. Assim
como na amostra tratada por 15 dias, esta diminuicdo na densificagao
provavelmente € devida a segregacdo de elementos, também observada no
difratograma (Figura 23). Porém, neste caso a segregacado se deve a maior taxa de
resfriamento, como indicado por Poulia et al., 2016.

Ja que, pelas analises dos difratogramas aparentemente as particulas de Nb
ndao demonstravam grande solubilidade com os demais elementos, supds-se que
talvez a grande granulometria deste elemento estivesse dificultando a reacdo. Sendo
assim, confeccionou-se uma amostra com granulometria média do Nb entre 37um e
25um, e outra com granulometria superior a 354um, a fim de avaliar-se o efeito do
tamanho destas particulas na microestrutura e na densificagdo da liga. A amostra
com granulometria fina apresentou uma densificagdo de 72%, correspondente a 4,82
g/cm3® de massa especifica. Ja a liga com a maior granulometria apresentou uma
massa especifica de 6,16 g/cm?3, que se refere a 92% no nivel de densificagéo.
Como esta ultima possui uma granulometria muito similar as demais, a anélise da

microestrutura desta ndo é relevante, ja que ndo haveria nenhuma alteragédo. A
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Tabela 5 sumariza as massas especificas e respectivas densificacdes das ligas
tratadas a 750°C por 24 horas com as variacoes de taxa de resfriamento e tamanho
de particulas de Nb.

Tabela 5 - Densidades e nivel de densificacdo das ligas tratadas a 750°C por 24
horas variando a taxa de resfriamento e tamanho de particulas de Nb.

Massa PRSP
Temp()otz:r;xtura Caracteristica | Permanéncia | Especifica Dens(lz/lc):agao
(9/cm3) °
Resfriamento 578 86
Lento
" Ripido oo >
750 Fartioulas d& Nb 24h
articulas de 6,16 92
grandes
Particulas de Nb 4,82 72
pequenas

Ja a liga tratada a 850°C por 24 horas apresentou densidade de 5,79 g/cm?,
ou seja, uma densificacdo de 86%, indicando 0 mesmo valor que para o tratamento
a 750°C pelo mesmo periodo. Com o aumento da temperatura para 1000°C, trés
elementos estariam no estado liquido, assim esperava um aumento na densificagao
do material. Porém, neste no tratamento a 1000°C por 24 horas, ocorreu uma perda
de massa de 4,6%, provavelmente relacionada ao Zn, e a densificacdo da liga foi de
82%, com massa especifica de 5,51g/cm3. A diminuicdo na densificacdo parece

consistente, uma vez que a perda de um elemento provocaria a formacao de poros.

5.3.3. Microscopia Eletronica de Varredura e Espectroscopia por Dispersao de

Energia de Raios X

Com o objetivo de comprovar os dados obtidos pela difratometria de raios X,
foram realizadas andlises de microscopia eletrénica de varredura nos modos de
elétrons secundarios e retroespalhados e analise composicional, por energia
dispersiva de raios X. A microestrutura da liga AgAINbTiZn para o tratamento térmico
a 580°C por 24 horas esta apresentada na
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Figura 27. Da andlise das micrografias nao se observa diferencas
significativas entre os tempos de tratamentos térmicos, entdo a caracterizacao por
espectroscopia de energia dispersiva (EDS) foi realizada apenas na amostra tratada
termicamente por 24 horas. A analise de EDS realizada de maneira pontual esta
denominada por pontos de leitura na

figura 27 e estdo resumidas na Tabela 6. O mapeamento composicional da
amostra esta apresentado na

Figura 27, onde se nota que a amostra € constituida majoritariamente por
uma fase composta principalmente por Nb (L4) e outra de Al-Ti-Zn (L3), ambas
envoltas por uma matriz de Ag. Comparando-se as analises composicionais com o
difratogramas, constata-se que as fases compostas por aluminio, titdnio e zinco,
nada mais sdo do que o intermetélico TiAl com uma certa quantidade de zinco

solubilizada, apontada pelo EDS (L3).
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Figura 27 - (a) Visao geral e (b) em detalhes da microestrutura e (c) mapeamento
composicional da liga AgAINbTiZn tratada termicamente a 580°C por 24 horas.

Tabela 6 - Pontos de medidas da técnica de EDS e suas composi¢des para a liga
AgAINbTiZn sinterizada a 580°C por 24 horas.

Composigdo (% at.)
Elementos L1 L2 L3 L4 L5
Ag 1,48 0,00 2,66 0,00 1,30
Al 0,00 0,00 31,89 0,71 11,25
Nb 0,00 0,00 0,00 99,29 84,57
Ti 66,32 99,14 49,51 0,00 1,39
Zn 31,76 0,50 15,94 0,00 1,50

Em seguida, foi

realizada a analise

da microestrutura da LAE para os
tratamentos a 750°C do mesmo modo que para a amostra anterior. Na Figura 28 é

apresentada a microestrutura da liga AgAITiNbZn para o tratamento térmico a 750°C

por 24 horas. Da mesma forma que para a amostra tratada a 580°C a anadlise da
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micrografia indica equilibrio entre 3 fases. Na Figura 28 também estao apresentadas
as marcacbes dos pontos em que as medidas de EDS foram feitas. Para o ponto 1
foi identificado como particulas de nidbio, o ponto 2 esta relacionado a fase TiAl com
uma pequena quantidade de zinco. A fragdo de nidbio encontrada deve estar
relacionado a uma pequena difusdo ter ocorrido e/ou 0 sombreamento da andlise
das particulas de niébio. Para o ponto 3 é identificado uma matriz de Ag onde o
zinco esté solubilizado, também se encontrou uma pequena quantidade de Al. Essas
analises sdo compativeis com a difratometria de raios X e também estdo de acordo
com as possibilidades ao se analisar os diagramas de fases dos binarios (Figura 17
e Figura 18). E possivel observar que os grios de nidbio ficam circundados pela
fase TiAl.

Figura 28 - Visdo em detalhes da microestrutura e pontos onde foram feitas as
medidas de EDS da liga AgAINbTiZn tratada termicamente a 750°C por 24 horas.
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Tabela 7. Pontos de medidas da técnica de EDS e suas composicoes para a liga
AgAINbTIZn sinterizada a 750°C por 24 horas.

Composigao (% at.)
Elementos L1 L2 L3
Ag 0,00 0,82 61,59
Al 0,89 40,49 5,80
Nb 99,17 11,08 0,00
Ti 0,00 38,99 1,47
Zn 0,00 8,62 31,13

Comparando-se 0s mapeamentos composicionais relacionados aos
tratamentos térmicos por 24 horas a 580 °C e a 750 °C (Figura 29), observou-se um
refino de gréo na liga tratada a temperatura mais elevada. Este refino se deve a
presenca de uma segunda fase liquida, relacionada ao aluminio, j& que este funde a
aproximadamente 660°C. Fato interessante a destacar € que o “anel” de TiAl
aumenta com o tratamento a 750°C comparado a 580°C. Isso faz acreditar que o
TiAl esta reagindo com as particulas de nidbio, o que explica o deslocamento
observado na difratometria de raios X. Como a distribuicdo do tamanho de particula
do nidbio foi grosseira, os graos maiores tenderdo a gastar mais tempo para que

essa difusdo seja completa.
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Figura 29 — Microestrutura da liga AgAINbTiZn sinterizada a (a) 580°C e (b) 750°C
por 24 horas.

Em termos de microestrutura, ao observar a interface das particulas de Nb
com TiAl, nitidamente é identificado uma microestrutura distinta das particulas de
TiAl (agulhadas) das encontradas em posi¢cdes que estdo embebidas na matriz de
Ag (Figura 30). Essa mudangca de microestrutura pode estar indicando a
solubilizagdo entre esses elementos ou até mesmo o encaminhamento para uma

fase ternaria, caso ndo haja formacao de solugéo solida.
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Figura 30 - Imagem da microestrutura da liga AgAINbTiZn sinterizada a 750°C por
24 horas feitas por MEV com elétrons retroespalhados destacando as estruturas de
TiAl agulhadas na interface com Nb e arredondas quando embebidas na matriz.
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Para o tratamento térmico a 750°C com permanéncia de 15 dias a anélise
microestrutural demonstrou um aumento na interface de Nb-TiAl como era esperado
(Figura 31). Analisando com mais detalhes a interface observa-se grandes coldnias
de TiAl circundando o Nb, e uma estrutura com um refino de tamanho de particulas.
Também se observa dois tons de cinza diferentes, a parte mais clara esta nas
proximidades do niobio, sugerindo a solubilizagdo parcial de TiAl no Nb. A parte
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mais escura sugere decréscimo na quantidade de Nb caminhando para o
intermetalico TiAl.
Figura 31 - Microestrutura da liga AgAINbTiZn para tratamento térmico a 750°C por
15 dias apresentando destaques para (a) as diferentes microestruturas da liga e (b)

(c)seus respectivos detalhes.

Na Figura 32 apresentam-se as micrografias da LAE tratada a 750°C por 24
horas e resfriada rapidamente. Constata-se que o intermetélico TiAl tende a formar
colénias e se segregar em alguns pontos e ndo apenas nas interfaces com Nb,
como ocorre no resfriamento lento. Isto condiz com o estudo de Poulia et al., 2016,
em que também se observou um efeito de maior segregagao de elementos com o
aumento da taxa de resfriamento na liga MoTaWNbV. Além disso o TiAl no
resfriamento rapido também se encontra na forma de graos muito finos envoltos na
matriz de Ag-Al-Zn, como destacado no ponto indicado por 1 na Figura 32. Esse
refinamento pode ser atribuido ao fato de que ndo houve tempo para que algumas
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particulas de TiAl crescessem em funcao do rapido resfriamento, assim promovendo
algo semelhante a um refinamento de gréo.

Figura 32 - Imagem de MEV por eletrons retroepalhados da liga AgAINbTiZn tratada
a 750°C por 24 horas e resfriada rapidamente apresentando uma (a) visdo geral das
diferentes microestruturas e (b) (c) (d) destacando a (1) diferenca entre graos finos e
grosseiros de TiAl e a (2) interface deste com o Nb.

Em seguida foi feita a andlise microestrutural da liga tratada a 850°C por 24

horas através de micrografias apresentadas na Figura 33, além da analise
composicional mostrada na Figura 34. Notou-se que a “colénia” que envolve as
particulas de Nb tiveram um aumento, como era esperado e a matriz Ag-Zn se

manteve.



75

Figura 33 - Imagem de MEV por eletrons retroepalhados da liga AgQAINbTiZn tratada
a 850°C por 24 horas demonstrando uma (a) visdo geral e (b) (c) em destaque da

microestrutura desta .
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A Figura 34 apresenta o mapeamento composicional da LAE para o tratamento a
850°C por 24 horas, bem como os pontos utilizados para medicdo das porcentagens
atbmicas dos elementos, que esta apresentada na Tabela 8. Analisando a Figura 34 em
conjunto com a Tabela 8, nota-se que o ponto L1 se refere a particula de Nb, enquanto os
pontos L2 e L3 estdo relacionados ao TiAl com Zn solubilizado com uma leve variagao
estequiométrica, e os pontos L4 e L5 indicam a matriz de Ag-Al-Zn. Comparando-se a
Tabela 8 com a

Tabela 7, nota-se que a porcentagem atdbmica de Zn na matriz realmente
aumentou, em conformidade com a proposta da maior solubilidade deste na prata.

Figura 34 - (a) Pontos utilizados para medida por EDS e (b) mapeamento
composicional da liga AgAINbTiZn sinterizada a 850°C por 24 horas.
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Tabela 8 - Pontos de medidas da técnica de EDS e suas composi¢oes para a liga
AgAINDbTIZn sinterizada a 850°C por 24 horas.

Composicao (% at.)
Elementos L1 L2 L3 L4 L5
Ag - 1,11 1,29 61,26 61,74
Al 2,00 36,58 33,20 4,31 2,23
Nb 98,00 5,85 - - -
Ti - 45,18 51,56 - 0,70
Zn - 11,28 13,95 34,43 35,33

As imagens da microestrutura e o mapeamento composicional por energia

dispersiva da liga tratada a 1000°C por 24 horas foram analisados e estdo
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apresentados nas Figura 35 e 36. A partir da andlise da microestrutura desta
amostra (Figura 35) observa-se estruturas agulhadas (a) e em formatos mais
arredondados com tamanhos de particula variando drasticamente (b). Além disso,
particulas com formato de agulhas (e) também podem ser observadas. Esse fato é
condizente com o aumento da quantidade de liquido no material, pois a esta
temperatura a prata também se encontra no estado fundido, isto pode ter promovido
a extragdo de calor durante a solidificacdo gerando esses formatos diversos na

microestrutura.

Figura 35 - Microestrutra da liga AgAINbTiZn para o tratamento a 1000°C por 24
horas (a) (b) demonstrando uma visdo geral da liga e (c) (d) (e) evidenciando as

diferentes microestruturas.

Examinando-se a Figura 36 junto a Tabela 9, verifica-se que o ponto L1 é
relativo a particula de Nb, enquanto L2 indica o TiAl com uma grande quantidade de
Nb solubilizado. Ja os pontos L3 e L4 representam a matriz de Ag-Zn-Al, porém
neste tratamento a porcentagem atémica de Zn é muito alta para que esteja em
solugdo soélida com a prata, segundo o diagrama de fases Ag-Zn, indicando um
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excesso deste elemento que e apontado como a fase elementar no difratograma da

Figura 25.

Figura 36 - (a)Analise composicional por EDS da liga AgAINbTiZn sinterizada a
1000°C por 24 horas e (b) pontos utilizad

EHT=20 .80 KV

0s para medida.

LRAC/FEQ

Tabela 9 - Pontos de medidas da técnica de EDS e suas composicoes para a liga
AgAINDbTIZn sinterizada a 1000°C por 24 horas.

Composicao (% at.)
Elementos L1 L2 L3 L4
Ag - - 52,93 36,96
Al - 27,59 1,44 2,46
Nb 100,00 40,88 - -
Ti - 27,13 - 1,06
Zn - 4,39 45,63 59,52

5.3.4. Propriedades Mecanicas

A fim de verificar as propriedades mecanicas das ligas, foram realizadas

medidas de dureza e ensaio mecéanicos de compressao. Buscou-se medir a dureza

nos pontos relacionados ao Nb, TiAl e matriz de prata. Para a amostra tratada a
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580°C por 24 horas os granulos representativos do niébio obtive-se uma dureza na
ordem de 72,1 (£ 9,0) HV, nas fases de TiAl e de prata ndo foi possivel fazer uma
medicdo separadamente em fungdo do tamanho da endentacdo provocada na
medida. Sendo assim, a microdureza apresentada para as fases TiAl e Ag sdo uma
média entre as duas. A medida da microdureza da fase TiAl junto a prata foi de
135,0 (x 34,6) HV. Esses valores de dureza estdo abaixo da maioria das LAE
produzidas pela rota de fusdo a arco, sendo que ligas de alta entropia a base de Al
possuem durezas nas faixas de 210 até 655 HV (KUZNETSQV et al., 2017; TSAI et
al,, 2010; ZHANG et al., 2014), onde observa-se que algumas ligas possuem ordem
de grandeza préximas das durezas medidas nesse trabalho. Este resultado
encaminha para uma mudanga na entropia configuracional dos intermetalicos.

Além das medidas de dureza, também buscou-se realizar um ensaio de
compressdao. Com a curva tensao-deformacado de engenharia, representada na
Figura 37, observou-se o limite de escoamento (ce), obtido pela interseccédo da curva
apresentada com uma reta paralela, tracada com origem no ponto de 0,2% de
deformacéo, obtendo-se assim um valor de aproximadamente 85 (+ 8,5) MPa e
limite de resisténcia a compressao de aproximadamente 114 (x 11,4) MPa. O erro
para essas medidas foi apresentado como sendo 10% do valor da medida, pois para
essa amostra nao foram feitos ensaios em triplicatas. Os valores obtidos para esses
parametros de projeto sao inferiores aos obtidos para ligas de alta entropia
(KUZNETSOQV et al., 2017; TSAI et al., 2010; ZHANG et al., 2014). Esses resultados
podem estar relacionados a alta porosidade apresentada pelo material nessa
condicao de processamento ou as particulas de Nb ndo processadas. No entanto, os
valores sdo da ordem das ligas de aluminio que no estado fundindo possuem limite
de escoamento de aproximadamente 80 MPa (MATWEB, 2018).
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Figura 37 - Curva de tensdo de engenharia x deformagcdo de engenharia da liga
AgAINbTIZn sinterizada a 580° por 24 horas.
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Para as ligas tratadas termicamente a 750°C por 6, 12 e 24 horas e por 15
dias as microdurezas estdo apresentadas na Tabela 10, onde observa-se que néo
houveram mudancgas significativas nas microdurezas em relagdo a liga tratada a

580°C por 24 horas.
Tabela 10 - Microdurezas das fases presentes na liga AgAINbTiZn tratada a 750°C

com tempos de permanéncia variados.

Microdureza (HV)
Temperatura (°C) Permanéncia Nb TiAl e Matriz
6h 76,7+21 | 1559 +54
12h 90,1 55 | 158,3 +6,7
750
24h 78,7 £+6,10| 1446 +114
15 Dias 728 £+ 7,9 112 +16

O ensaio de tensdo versus alongamento especifico para as ligas tratadas a
750°C por 6, 12 e 24 horas e por 15 dias esta apresentado na Figura 38. Verifica-se
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que o limite de resisténcia a compresséo tende a aumentar de 318 (+ 25) MPa, no
tratamento com permanéncia de 6 horas, para 352 (x 49) MPa no de 12 horas.
Aumentando-se para 24 horas de tratamento o LRC aumenta para 376 (+ 62) MPa.
Ja para a permanéncia de 15 dias, ocorreu a diminui¢cdo deste valor para 123 (+ 13)
MPa. A partir dos respectivos valores e erros relacionados a estes, conclui-se que
aumentando o tempo de tratamento térmico de 6 para 24 horas ndo ocorre nenhuma
modificacao significativa na resisténcia mecéanica da liga, pois os valores obtidos sao
semelhantes considerando a barra de erro indicada. J& para o tratamento com
permanéncia de 15 dias apresentou uma grande diminuicdo tanto na resisténcia
mecanica quanto na microdureza das fases TiAl e da matriz, provavelmente causada
pelo baixo nivel de densificagdo da liga comparado aos demais. Visto que a
utilizacdo de um tempo longo pode ter gerando uma “certa” minimizagéo de energia

promovendo a ductilidade do material.

Figura 38 - Curvas tensdo de engenharia x alongamento especifico das ligas tratadas
a 750°C com tempos de permanéncia variados.
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Em seguida foi realizada analise das propriedades mecanicas para a liga
tratada a 750°C por 24 horas e resfriada rapidamente, embora essa mudanca na
maneira de resfriamento ndo esteja indicando estabilizagdo de uma solugéo sélida,
conforme trabalho de Singh et al., 2011. A liga resfriada rapidamente apresentou
uma microdureza relacionada ao p6 de Nb de 87,0 (x 15,8) HV e ao TiAl junto a
matriz de 270,3 (+ 16,2) HV, indicando que a mescla de tamanhos de grao variados
de TiAl contribuiu para o aumento da microdureza, ja que neste caso nao houve um
grande decréscimo no nivel de densificagao.

A curva tensdo versus deformacdo esta apresentada na Figura 39.
Analisando-se 0 ensaio realizado constata-se que o LRC nao foi alterado com a
variacdo da taxa de resfriamento da LAE, sendo de 375 (£ 40) MPa para ambas
taxas. No entanto, a liga resfriada rapidamente apresentou uma maior ductilidade,
alongando-se até 27%, enquanto a liga resfriada lentamente deformou-se 16%.

Figura 39 - Curvas tensdo de engenharia x alongamento especifico das ligas tratadas
a 750°C por 24 horas com resfriamentos rapido e lento.
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As propriedades mecéanicas das amostras tratadas a 850 °C e 1000°C por 24h
foram analisadas. A liga apresentou microdureza Vickers relativa ao Nb de 92,5 (+
2,9) HV, e a fase TiAl junto a matriz de 214,1 (+ 18,6) HV, para a amostra tratada a
850 °C. Ja para a amostra tratada a 1000 °C as microdurezas foram de 70,8 (£ 6,7)
HV, a fase TiAl de 407 (x 43,51) HV e a matriz de 208,2 (+ 35,3) HV, sendo que as
amostras tratadas a 1000°C foram as Unicas que possibilitaram a medicéo das fases
TiAl e Ag separadamente. Observa-se que a 1000°C a fase relacionada ao TiAl
apresentou um grande aumento no valor de microdureza, provavelmente
relacionado aos grandes aglomerados formados por esta.

A curva tensdo de engenharia-alongamento especifico para esses
tratamentos, que esta representada na Figura 40, apresentou limite de escoamento
(oe) de 155 (£ 62) MPa e limite de resisténcia a compressao de 287 (+ 62) MPa para
a liga tratada a 850°C por 24 horas, enquanto que para a amostra sinterizada a
1000°C por 24h observou-se um limite de escoamento (ce) de 152 (+ 26) MPa e
limite de resisténcia a compressao de 172 (+ 26) MPa.

Figura 40 - Curva de tensdo de engenharia x alongamento especifico da liga
AgAINbTIZn sinterizada a 850°C e a 1000°C, ambas com permanéncia de 24 horas.
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As curvas tensdao de engenharia — alongamento especifico da liga
AgAINbTiZn para os tratamentos a 580°C, 750°C, 850°C e 1000°C com
permanéncias de 24 h estdo apresentadas em conjunto na Figura 41, com o objetivo
de comparar o efeito da variacdo de temperatura na liga para um mesmo tempo de
tratamento térmico. Nesta constata-se que o aumento da temperatura de 580°C,
para 750°C, ou para 850°C promove um ganho, tanto no limite de resisténcia a
compressdo quanto na ductilidade da liga, que aumenta conforme a temperatura
aumenta. No entanto, a 1000°C ocorre uma perda de massa referente ao Zn,
provocando o surgimento de poros e, por consequéncia, prejudicando a resisténcia a
compressdao. Na Tabela 11 apresentam-se os resultados relatados para a liga

variando-se estas temperaturas.

Figura 41 - Curva de tensdo de engenharia x alongamento especifico da liga
AgAINDbTIZn sinterizada a 580°C, 750°C, 850°C e 1000°C por 24 horas.
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Tabela 11 - Propriedades das LAE para tratamentos térmicos a 580°C, 750°C, 850°C

e 1000°C com permanéncia de 24 horas.

Temperatura
580°C 750°C 850°C 1000°C
Nb 72,1 (x9,0) | 78,7 (£6,1) | 92,5(x2,9) | (70,8 +6,7)
Microdureza I\Tn';'r; 135,0(+34,6) | 144.6(+11.4) | 214,1(+18,6) i
(HV) TiAl - - - 408,0(+43,5)
Matriz - - - 208,2(£ 5,4)
Massa especifica (g/cm3) 5,25 5,78 5,79 5,51
Densificacao (%) 77 86 86 82
Limite de escoamento
(MPa) 85 159 155 152
Limite de re§|sten0|a a 114 376 087 179
compressao (MPa)

5.3.5. Liga Composicionalmente Complexa (CCA)

OTTO e colaboradores (2013) basearam-se no fato de que a alta entropia
deveria ser um fator dominante nas LAE, partiram da premissa de que ao substituir
elementos de uma liga, na qual a formacdao de uma unica solugdo soélida ja é
constatada por elementos com caracteristicas (estruturas cristalinas,
eletronegatividade e raio atémico) similares seguindo as regras de Hume-Rothery, a
liga formada também deveria apresentar uma solucao sélida monofasica. A fim de
analisar a influéncia que a alta entropia possui na estabilizacao das solugdes sélidas
em LAE, os autores produziram a liga CoCrFeMnNi, que apresenta uma unica fase
de solucao sélida, e substituiram os elementos desta um a um, por elementos de
classes similares. Entdo, estes pesquisadores realizaram a comparacdo das ligas
quinarias com solugbes solidas CFC ideais e reais, utilizando o método de
aproximacdo CALPHAD e dos bancos de dados SSOL4. A comparacéao foi feita
entre as diferengas de entropia, entalpia e energia livre de Gibbs para uma solugéo
sélida ideal e para os compostos binarios das ligas CoCrFeMnNi e suas variagdes
(OTTO et al.,, 2013). Observou-se que todas as variacoes da liga apresentaram
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microestruturas multifasicas contendo compostos intermetalicos, sendo que apenas
uma delas apresentou uma solucao sélida contendo 2 estruturas CFC.

Sendo assim, OTTO et al., concluiram que a estabilidade de fases nao
depende apenas da entropia configuracional, pois as demais contribuicbes da
entropia de mistura e a entalpia de mistura, exerceram grande influéncia na energia
livre de Gibbs. Nas ligas em que alguns elementos sdo solubilizados de forma
substitucional na estrutura cristalina, a precipitacdo de certos compostos proporciona
uma menor energia livre de Gibbs, impedindo a formacado de uma unica solugcéo
sélida. Logo, elementos propensos a formar fases binarias entre si, tenderéao a ter
este comportamento quando em ligas com mais componentes. Além disso, o efeito
de estabilizacdo de solugbes solidas monofasicas em LAE pela adicdo de
elementos, que aumenta a entropia configuracional, € muito raro. Pois comparado
ao efeito das demais forcas motrizes para formacédo de segundas fases, como a
entalpia de mistura e as demais contribuicbes da entropia de mistura, o valor da
entropia configuracional ndo é completamente dominante (OTTO et al, 2013).
Fazendo uso dessa hipdtese, um maior refino nos parédmetros termodindmicos
utilizados atualmente para que os projetos das ligas de alta entropia devem ser
reavaliados.

O qualificador “Alta Entropia” foi amplamente usado no passado para enfatizar
a principal caracteristica definidora das LAE, a saber, a existéncia de uma solugéo
sblida de fase unica estendida através da entropia configuracional. No entanto, a
“estabilizagdo da entropia” perdeu gradualmente a relevancia devido ao fato de que
(i) ndo esta realmente claro o papel estabilizador determinante que a entropia
configuracional desempenha (OTTO et al., 2013; Qiu et al., 2017); (ii) a maior parte
da énfase de estudos recentes mudou para a identificacdo de ligas multifasicas com
caracteristicas microestruturais multifasicas unicas (Qiu et al, 2017; Jensen et
al.,2016). Sendo assim, alguns autores tém argumentado que o termo mais correto
para designar essas ligas multifasicas seria “ligas composicionalmente complexas”
(CCAs) (Qiu et al, 2017; Jensen et al.,2016). Baseado nesse contexto a liga
desenvolvida neste trabalho, AgAINbTiZn, possui caracteristicas mais proximas a um
sistema de estrutura multifasica do que uma solugao sélida. Por fim, nesse trabalho
descarta-se a possibilidade de formagdo de uma solucao sélida completa para a liga
AgAINbTiZn e sugere que a mesma possa ser considerada como uma liga

composicionalmente complexa de multicomponentes.
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5.4. Liga AgAITiZn

Os caélculos tedricos dos parametros termodindmicos previamente
apresentados apontavam para a formacado de solucdo sélida completa da liga
AgAINbTiZn, porém este resultado n&o foi obtido através da sinterizacdo da liga.
Baseado nesse fato, foi confeccionada uma amostra de composicdo AIAgTiZn, ou
seja, sem o elemento nidbio, a temperatura de 750 °C por 24 horas. O difratograma
da liga AgAITiZn esta apresentado na Figura 42. Verifica-se a formagao de TiAl e da
solucdo solida Ag-Zn-Al. O TiAl apresentou um deslocamento em seu parametro de
rede sendo a= 0,2819nm e ¢ = 0,4036nm, enquanto a prata demonstrou o0 mesmo
parametro igual 0,3960nm. Como as unicas diferencas nos difratogramas foram os
deslocamentos de picos, fica evidente que o Nb tem uma baixa solubilidade na liga e
que provavelmente nenhuma variagéo de temperatura ou tempo de permanéncia do
tratamento térmico faria com que este se dissolvesse completamente na LAE.

Figura 42- Difratograma das ligas AgAINbTiZn e AgAITiZn tratadas a 750°C por 24

horas.
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Observando-se as Figura 43 e Figura 44 fica evidente a formacdo de TiAl
envolto pela matriz da solugédo sélida de Ag-Al-Zn. Claramente uma interface de
tamanho de graos de TiAl variados sé@o formadas, sendo indicados alguns sitios com
graos extremamente finos no destaque (a) da Figura 44, e uma faixa de divisao
separando graos medianos dos graos grosseiros no destaque (b) desta mesma
figura. Esta variacdo nos tamanhos de grao provavelmente se da pelo gradiente de
temperatura na amostra, ou seja, a velocidade com que esta é resfriada ndo € a
mesma em toda amostra. Sendo assim, os graos maiores sao formados no interior
da amostra onde a temperatura diminui em uma taxa menor, € 0S menores mais

superficialmente devido a maior troca de calor nessa regido.

Figura 43 — Micrografia apresentando uma visdo geral da liga AgAITiZn para

tratamento térmico a 750°C por 24 horas.
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Figura 44 - Imagem de MEV por eletrons restroespalhados da mmicroestrutura da
liga AgAITiZn sinterizada a 750°C por 24 horas destacando os diferentes tamanhos

de grads de TiAl.

A andlise composicional também foi realizada (Figura 45). A analise de

composicao (Tabela 12), apresenta que o ponto L1 se trata da fase TiAl com Zn
solubilizado, e os pontos L2 e L4 indicam o mesmo, porém junto a matriz de Ag-Al-
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Zn, corroborando assim com o difratograma de raios X. O ponto L3 é descartado
pois se tratava de uma impureza, provavelmente advinda do processo de
preparacao metalogréfica.
Figura 45 - Analise composicional por EDS da liga AgAITiZn sinterizada a 750°C por
24 horas..
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Tabela 12 - Pontos de medidas da técnica de EDS e suas composi¢oes para a liga
AgAITiZn sinterizada a 750°C por 24 horas.

Composicao (% at.)
Elementos L1 L2 L3 L4
Ag 0,95 28,90 - 31,76
Al 38,23 15,57 - 15,36
Ti 51,10 38,96 - 36,34
Zn 9,73 16,57 - 16,54

As propriedades mecanicas da liga AgAITiZn apresentou uma microdureza de
145,6 (x 6,2) HV, que considerando a barra de erro, indica a mesma microdureza
encontrada para a LAE contendo Nb. No entanto, ao realizar o ensaio de
compressao (Figura 46) notou-se um aumento no LRC para 752 £ 75 MPa na liga
sem Nb, enquanto este foi de 372 + 37 MPa na liga de alta entropia. Esse valor
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by

representa, praticamente, que a resisténcia a compressdao sem o nidbio € duas
vezes superior, ou seja, o Nb provoca um decréscimo na resisténcia a compressao

da liga, ndo obstante sem alterar a dureza desta.
Figura 46 - Curva tensdao de engenharia x alongamento especifico das ligas
AgAINDbTiZn e AgAITiZn sinterizadas a 750°C por 24 horas.
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Observando-se a Tabela 13 nota-se que todos os parametros termodinamicos
para a liga AgAITiZn possuem valores compativeis aqueles designados para ligas de
alta entropia, no entanto, baseado na definicdo original de LEA essa liga ndo se
enquadraria. Contudo, esta liga também nao apresentou a formacao de uma unica

solugéo sélida como a projeto da liga apontava.

Tabela 13 - Parametros termodindmicos da liga AgAITiZn.

5 MOw | J/Iérsnol) AHnyx (kJ/mol) | © VEC
AgAITlZn 1,72 0,2 11,52 -13,5 1,28 7,5

Padrao <8,5 =0 11<AS<19,5| -22<AHmix<7 >1,1 CCC + CFC
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6. CONCLUSOES

As ligas de entropia alta (LAE) sdo consideradas como uma nova classe de

ligas e tém atraido a atencao da comunidade cientifica desde 2004. Essas ligas sdo

empregadas nas industrias aeroespacial e automotiva devido as suas boas

propriedades mecanicas a temperatura ambiente e a alta temperatura. Nesse

trabalho buscou-se desenvolver uma liga abalizada nos conceitos de alta entropia

composta pelos elementos AgAINbTiZn.

1.

A predigdo através dos calculos dos parametros termodindmicos para a
liga AgQAINbTiZn apresentou forte indicativo a formagao solugéo sélida.
Andlises microestruturais demonstraram que apesar dos calculos
indicarem a formacdo de solucdo solida esta n&o foi obtida
independentemente da rota de processamento.

Para o material produzido por fusdo a arco houve perda de massa de
aproximadamente 49% em peso, demonstrando a inviabilidade dessa rota
para a ligas com esses elementos. Baseado nesse fato propde-se a rota
de metalurgia do pé.

Os resultados do processamento por metalurgia do pd mostraram
auséncia de uma solugédo sélida, contrariando os célculos de predicédo
para a liga de alta entropia

Através da analise dos difratogramas, e das micrografias feitas por MEV/
EDS, constatou-se a estabilizacdo de particulas de niébio envoltos pelo
intermetdlico TiAl, e de uma matriz de AgZn com Al dissolvido

Dentre os tratamentos térmicos utilizados nas temperaturas de 750°C e
850°C apresentaram os melhores resultados no que compete as
propriedades mecéanicas, com densificacdo de 86 (x 10)%, limite de
escoamento de 159 (+ 62) MPa e tensdo maxima de 376 (+ 62) MPa, para
750 °C e densificacao de 86 (x 10)%, limite de escoamento de 155 (+ 62)
MPa e tensdao maxima de 287 (x 62) MPa para 850 °C.

Também foi proposta uma liga AgAITiZn, sem a adicdo de nibébio. A
difratometria de raios X demonstrou o equilibrio entre o intermetélico TiAl e
a matriz de Ag com Zn. As analises das propriedades mecanicas
demonstraram aumento significativo do limite de resisténcia a compressao
para 752 (£ 75) MPa.
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Perspectivas futuras

Por fim, mesmo n&o formando a solugdo solida completa como foi definido
para a liga de alta entropia ficou evidente o efeito complexo configuracional nas
propriedades da liga. Como os parametros termodinamicos nao se adequaram a rota
de processamento de metalurgia do pd, pretende-se realizar um estudo mais
aprofundado destes a fim de adapta-los a esta técnica. A rota de moagem de alta
energia também pode ser viavel para producdo da liga AgAINbTIZn, visto que
possibilita a utilizacdo de elementos com baixo ponto de fusdo. Além disso, a
remocao do Nb demonstrou da LAE, promoveu um grande aumento na resisténcia a
compressdo. Sendo assim, fica em aberto a possibilidade de uma maior exploracao
das propriedades desta liga e de outros tratamentos térmicos, como por exemplo, a
variacdo na taxa resfriamento. Além disso, objetiva-se a implementacdo das
possiveis aplicacbes das ligas apresentadas, de acordo com suas respectivas

propriedades.
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