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“Remember to look up at the stars and not down at your feet.
Try to make sense of what you see and wonder about what makes the universe exist.

Be curious.
And however difficult life may seem, there is always something you can do and

succeed at.
It matters that you don't just give up.”

Stephen Hawking
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A exposicao constante a ambientes altamente corrosivos na industria de papel e
celulose geram custos onerosos, sendo necessaria a otimizagdo dos materiais
atualmente utilizados. As ligas multicomponentes, através de sua configuragdo
diferenciada, apresentam excelentes propriedades, interessando setores da industria
gue requerem materiais com excelente desempenho sob ambientes rigorosos.

Este trabalho tem como objetivo desenvolver ligas multicomponentes inéditas a
base de Fe-Cr para aplicacdo na industria de papel e celulose através de simulacdes
termodinamicas utilizando o método CALPHAD, caracterizagdo microestrutural por DRX
e MEV, e analise da corrosao por ensaios de polarizacao.

As ligas desenvolvidas se referem a duas ligas bifasicas, compostas por fase de
laves e solugbes soélidas ccc e hcp, e uma exclusivamente de solugéo soélida ccc. O
processo de fusao das ligas que contém em sua microestrutura fase de laves foi de
consideravel complexidade devido a constante fratura do lingote. A composicdo
microestrutural das ligas foi variada, ndo estando presente apenas a tipica fase
dendritica, mas também graos independentes e fases eutéticas. Especificamente na liga
Fe1sCrisNb1gNiz7Alos, foram observadas heterogeneidades microestruturais provocadas
pela falta de homogeneizacdo da composicdo ao longo do lingote. Também houve
dificuldades para fusdo de liga com Mn devido a constante projecdo do elemento
durante o processo. Comparando os resultados de DRX com as simulagbes
termodinamicas, estas se mostraram eficientes. Em termos de resisténcia a corrosao,
as ligas Fei1sCrisNbisNiz7Alzs € Fe1sCrisNbisZrsSnaz, de microestrutura bifasica, foram

consideradas promissoras para aplicacédo na industria de papel e celulose.
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The constant exposure to extremely corrosive environments in the pulp and paper
industry normally generate onerous costs, requiring the optimization of the materials
currently used in the application. The multicomponent alloys, through their differentiated
configuration, have excellent properties, interesting sectors of several industrial sectors
that require materials with excellent performance under harsh environments.

This work aims to develop multi-component Fe-Cr-based alloys of unprecedent
composition for application in the pulp and paper industry through thermodynamic
simulations using the CALPHAD method, the microstructural characterization of the
alloys by XRD and SEM, and corrosion resistance analysis by conducting polarization
tests.

The developed alloys refer to two biphasic alloys, composed of laves phase and
solid solutions bcc and hep, and one exclusively of bcc. The melting process of the alloys
that contain Laves phase in their microstructure was of considerably complex due to the
constant ingot fracture. The alloy’s microstructural composition was varied, not only the
typical dendritic phase being present, but also independent grains and eutectic phases.
Specifically, the FeisCrisNbisNiz7Alxs alloy presented microstructural heterogeneities
caused by the lack of composition homogenization. It was also difficult to melt the alloy
with Mn in its composition due to the constant projection of the element during the
process. Comparing the XRD results with the thermodynamic simulations, these were
efficient. In terms of corrosion resistance, FeisCrisNbigsNi>7Als and Fei1sCrisNbisZrsSnay
alloys, both of biphasic microstructure, were considered promising for application in the

pulp and paper industry.
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1 INTRODUCAO

A corrosdo é um fenbmeno que ocorre naturalmente com impacto oneroso e
prejudicial nos setores mais criticos da industria. O custo econémico da corrosédo pode
ser estimado diretamente da aplicacdo, operacdo e manutencdo de tecnologias
utilizadas na protecdo contra corrosdo ou indiretamente da perda de produtividade e
poluicdo ambiental [1]. Em 2016, a NACE International reportou no estudo Measures of
Prevention, Application, and Econonomics of Corrosion Technologies (IMPACT) que o
custo global de corroséo é estimado em 2,5 trilhdes de délares, o equivalente a 3,4% do
Produto Interno Bruto (PIB) (2013) [2].

Na industria de papel e celulose mais especificamente, a exposi¢cdo a ambientes
extremamente corrosivos provoca a manutengdo preventiva dispendiosa, a substituicdo
de equipamentos, o desligamento de equipamentos por falha de corrosdo, havendo
muitas vezes até a necessidade de desligamento da planta de operacéo [3]. Como
consequéncia econémica, o custo anual de corroséo é de 6 bilhdes de délares apenas
neste segmento [4]. Assim, de forma a conter os efeitos da corroséo e reduzir os custos
gerados, novos desafios em torno da protecdo a corroséo foram estabelecidos como,

por exemplo, o desenvolvimento de materiais mais nobres.

Estudos recentes sugeriram um novo grupo de materiais metéalicos avangados
chamados de ligas multicomponentes. Dentre estas, encontram-se as ligas de alta
entropia (HEAS), em que o conceito original desenvolvido por Yeh e Cantor et al. [5,6],
as definem como ligas compaostas por pelo menos cinco elementos principais presentes
em proporgdes equiatdbmicas ou ndo-equiatbmicas em um intervalo entre 5 e 35% e que
apresentam alta entropia configuracional [7,8]. As HEAs ganharam interesse
significativo por, em geral, exibirem uma vasta gama de excelentes propriedades como
otima combinacao de resisténcia mecéanica e ductilidade, alta tenacidade a fratura, alta
dureza, boa estabilidade térmica e alta resisténcia a corroséo, superando as ligas
convencionais e sendo, portanto, cotadas como promissoras para aplicacdes industriais

gue demandam excelente desempenho em ambientes severos de operagdo [9-11].

Os estudos relacionados as ligas de alta entropia ainda se encontram em estado
exploratério uma vez que, além de serem uma nova classe de materiais, estas sao
compostas por multiplos elementos principais que podem estar presentes em diferentes
propor¢des atdbmicas, aumentando-se exponencialmente o nimero de composi¢ces
disponiveis. No entanto, o estudo intenso e profundo desenvolvido nos ultimos anos
vem estimulando um crescimento no conhecimento acerca do planejamento de

composicdes apropriadas para aplicacdes especificas através da selecéo de elementos



quimicos e andlises de diagramas obtidos via simulacdo, da metalurgia fisica e das
propriedades fisicas e mecanicas dessas ligas. No caso de ligas resistentes a corrosao,
sdo reportadas na literatura [12,13] algumas composic@es de ligas de alta entropia que
superam o desempenho comparado a ligas convencionais sendo estas cotadas como

potenciais alternativas para determinadas aplicacoes.

A utilizacdo da termodindmica computacional, em particular o método
CALPHAD, é de muita importancia principalmente para as ligas de alta entropia. Como
mencionado anteriormente, 0 espag¢o composicional dessas ligas € extremamente
grande e o uso da simulacdo € capaz de minimizar esfor¢cos e custos experimentais

acelerando o processo de pesquisa e desenvolvimento das mesmas [14].

Inicialmente, a selecdo das composicdes era feita de forma arbitraria, onde néo
havia nenhum objetivo especifico a ser alcangado no desenvolvimento da liga. Além
disso, as ligas de alta entropia se tornaram fortemente associadas a encontrar
microestruturas compostas apenas de soluc¢des sélidas monofasicas através do controle
da entropia configuracional [14,15]. Entretanto, muito recentemente, com o avango das
pesquisas e a busca por propriedades avancadas dessa classe de material, as HEAs
passaram a ser projetadas para alcancar objetivos claramente estabelecidos a partir da
triagem cuidadosa de cada elemento e selecdo das fases presentes na microestrutura
do material, variando desde as solucdes soélidas monofasicas as solugcbes sélidas
bifasicas, passando pelas microestruturas multifasicas contendo solugbes solidas e
compostos intermetalicos até as ligas amorfas, havendo também ligas compostas

microestruturalmente por uma mistura dessas fases [10,16].

7

Contudo, é importante destacar que, ainda que pesquisas reportadas na
literatura indiquem a influéncia de cada elemento nas propriedades fisicas e mecéanicas
para determinadas composi¢fes, devido a complexidade dessas ligas ndo é possivel
generalizar e tornar isto regra. As diferentes composigdes e fracdes atdbmicas utilizadas
afetam diretamente a interag@o entre os elementos e, consequentemente, na formacao

de fases e no comportamento final do material.

Portanto, este trabalho tem como objetivo iniciar o desenvolvimento de ligas
multicomponentes de composicdes inéditas a base de Fe-Cr com o auxilio de
simula¢cdes termodindmicas computacionais e validagdes experimentais visando
investigar o comportamento da liga em termos de resisténcia a corrosao para potencial
aplicacdo na industria de papel e celulose. Para isso, as composi¢cdes das ligas em
propor¢des equiatdmicas e ndo-equiatbmicas foram simuladas e seus diagramas de

fases foram analisados de forma a selecionar as mais promissoras. Em seguida, as ligas



selecionadas foram fundidas em forno de fus&o a arco, caracterizadas por microscopia
eletrénica de varredura (MEV) e difracédo de raios-X (DRX), e submetidas ao ensaio de

polarizacdo potenciodinamica.

2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

As condi¢des extremamente corrosivas em processos da industria de papel e
celulose resulta em reparos e paradas dispendiosos, havendo a necessidade de

substituicGes e aperfeicoamento de materiais.

As ligas de alta entropia constituem uma nova classe de materiais composta por
multiplos elementos principais que fornecem uma excelente combinacao de resisténcia
mecanica, ductilidade, estabilidade térmica e resisténcia a corroséo, atraindo a atencao
dos mais diversos campos de aplicagdo que demandam materiais com excelente

desempenho sob ambientes rigorosos.

Através de estudos profundos acerca do comportamento dessas ligas foi observado
que existem quatro principais fenébmenos atuantes nessas ligas que séo responsaveis
pela cinética diferenciada de formacgéao das fases e, consequentemente, nas excelentes
propriedades fisicas e mecanicas resultantes: o efeito de alta entropia, o efeito de severa

distor¢céo da rede, o efeito de difuséo lenta e efeito coquetel [17].

Primeiramente, sera apresentado uma revisdo sobre os principais problemas de
corrosdo enfrentados na industria de papel e celulose. Em seguida, alguns conceitos
termodindmicos basicos serdo brevemente revisados visando a melhor compreenséo
da definicdo de ligas de alta entropia e de seus efeitos caracteristicos que seréo

discutidos posteriormente.
2.1 INDUSTRIA DE PAPEL E CELULOSE

A industria de papel e celulose, como qualquer outra indUstria de processos
quimicos, sofre continuamente com processos intensos de corrosdo. Cada uma das
principais etapas de fabricagdo da producdo de papel possui sua prépria fonte de
corrosdo e, consequentemente, seu proprio problema ocasionado pelo processo

corrosivo [18].

Os meios corrosivos variam desde os altamente alcalinos com pH entre 13 e 14
até os tipos altamente &cidos com pH 2 e tipos oxidantes. Dessa forma, € relatado na
literatura [18] que diferentes equipamentos enfrentam corrosdo excessiva ou falha
prematura devido ao rapido desbaste de metal, a corrosdo por pites e em fresta e a

corrosao sob tensdo. A selecdo de materiais na industria de papel e celulose, portanto,



€ uma tarefa desafiadora e que requer a escolha de materiais que tenham resisténcia a

esses tipos de corrosao.
2.1.1 Principais etapas de fabricagdo e seus meios corrosivos

As principais etapas de producdo de papel compreendem a producdo e
processamento de celulose (polpacao, recuperacdo quimica e branqueamento) e a
fabricacdo de papel. A seguir, cada uma dessas etapas e seus respectivos meios

corrosivos serdo apresentados.

2.1.1.1 Producao e processamento de celulose

Polpacéo

O processo de separacao da celulose da lignina e de outros 6leos e resinas
presentes em arvores é denominado polpacdo. Existem dois processos principais de
polpacdo: polpacdo quimica e mecéanica, ou polpacdo de alto rendimento e semi-
quimica. O tipo de polpagcdo mais comum € o quimico, sendo o processo Kraft o

processo de polpagéo quimica mais utilizado em todo o mundo [19,20].

O processo Kraft € responsavel pela producdo e processamento de celulose
através do cozimento da matéria-prima. Neste processo, cavacos de madeira
descascados sdo cozidos em alta temperatura (170°C), sob uma pressao entre 6,5 e
8,5 bar em contato com o ativo quimico de cozimento chamado de licor branco composto
principalmente por hidroxido de sodio (NaOH) e sulfeto de sédio (Na,S). Durante o
cozimento, as fibras de celulose sdo separadas da lignina e resinas e, entdo, obtém-se

a celulose néo branqueada [20].

A lignina e os produtos resultantes do processo Kraft compdem o chamado “licor
negro”. Este licor negro é separado e enviado para evaporadores de forma a elevar a
concentracdo de sélidos e, em seguida, € enviado para uma caldeira de

recuperacao[18].

O alto pH dos licores, sendo o do branco o mais agressivo, e a elevada
temperatura e pressdo de operacao Sd0 0S responsaveis pelo intenso processo
corrosivo. E reportado na literatura que, nesta etapa, a corroséo aparece de diversas
formas, sendo as mais comuns a corrosao generalizada, por pites, erosao-corrosao e
corroséao sob tensdo, sendo mais severa onde as vazdes massicas sao maiores durante

0 aguecimento e nas regides em contato direto com os licores [22].



Recuperacao quimica

A etapa de recuperacdo quimica é considerada a mais importante na producdo
de celulose sendo diretamente relacionada a viabilidade econémica de todo o processo
[23]. Basicamente, esta etapa ocorre através da queima do licor negro que fornece uma
pasta inorganica de carbonato de sédio (Na.COs) e sulfeto de sodio (Na;S), chamado
de SMELT, que por sua vez é dissolvido para formar o licor verde. Este licor verde é
reagido com 6xido de célcio (CaO) com o objetivo de produzir NaOH a partir do

carbonato de sédio e regenerar o licor branco original [24].

Nesta etapa ha diferentes meios corrosivos como o licor branco, verde, negro e
lama de cal. Os licores branco e verde, por exemplo, atacam tanques de
armazenamento e tubulagfes. J4 os abrasivos de lama de cal provocam a corroséo-
erosao em equipamentos quando em contato. H4 também estudos que indicam
corrosdo por pites em tetos de tanques e outras superficies expostas a vapores

originados do licor negro [22].

Branqueamento

Apés a etapa de polpacdo quimica (processo Kraft), dependendo do grau de
cozimento efetuado, a polpa celuldsica pode ainda conter certo teor de lignina e outros
extrativos residuais [23,25]. O teor de lignina presente € responsavel pela tonalidade
da polpa celulésica que pode variar do marrom ao cinza [25]. Entretanto, obter uma
celulose pura e de aspecto de alvura elevado € indispensavel para garantir a alta
gualidade do produto final [23]. Portanto, a remocédo da lignina residual é uma etapa

indispensével.

A etapa de branqueamento da celulose é responséavel por levar a fibra ao estado
natural de alvura que € da cor branca por meio da remogdo e/ou modificacdo de
substancias quimicas capazes de proporcionar cor a polpa [25]. No entanto, essas
substancias ndo podem ser eliminadas ao mesmo tempo em apenas uma etapa devido
as diferentes reatividades e localizagbes ou, em outras palavras, por questdes de
acessibilidade. Assim, o processo de branqueamento divide-se em vérias etapas de
forma a maximizar a eficiéncia do processo [25]. Os principais agentes de
branqueamento utilizados para cada etapa compreendem oxidantes (cloro (C), diéxido
de cloro (D), oxigénio (O), ozénio (Z) e perdxido de hidrogénio (P)) e uma etapa de
extracao alcalina (E). Em geral, entre duas etapas oxidantes em meio acido (C,D,Z) é

feita uma etapa de extracdo alcalina (E) [25].



Para esta etapa, os residuos oxidantes como cloro e diéxido de cloro sdo as
principais causas da corrosdo [22]. Por exemplo, os residuos de diéxido de cloro
provocam depdsitos de 6xido de ferro nos equipamentos e, por serem insollveis para
pH acima de 3,5, sua presenca acentua a corrosdo devido ao acréscimo de depdsitos

provocando corroséo por frestas e por concentragao diferencial [22].

2.1.1.2 Fabricacdo de papel

A etapa de fabricacdo de papel se inicia a partir da etapa de refinacéo onde, a
partir de um processo mecanico, as fibras de celulose (polpa) passam por um tratamento
superficial de forma a conferir caracteristicas de boa resisténcia mecéanica nas
folhas[23].

Apés a etapa de refinacdo, a polpa € bombeada para um tanque sob agitacgéo,
onde algumas laténcias séo removidas relaxando e endireitando as fibras, havendo a
adicdo de produtos quimicos com o objetivo de aprimorar as propriedades fisicas,
mecanicas e opticas do papel. Alguns exemplos dos aditivos quimicos sdo: carga
mineral (carbonato de célcio, caulim e didxido de titanio), cola alcalina ou &cida, sulfato
de aluminio, amido, alvejantes Opticos, controladores de pH e microbicidas, que irdo
conferir certas propriedades ao papel e ao processo, com 0 objetivo de preparar as

fibras para a producéo de papel [26,27].

Posteriormente, a suspensdo é colocada na maquina de papel de forma a
consolidar uma folha de papel, retirar a agua da suspensao fibrosa possibilitando uma
boa distribuicdo das fibras, obtendo caracteristicas superficiais adequadas. Em vista
disso, a suspensio entra na se¢ao de formagao, passa pela “caixa de entrada” que
distribui uniformemente sob presséo controlada as fibras sob uma tela formadora, que
tem como fungdo remover a maior quantidade possivel de adgua e permitir uma boa
distribuicdo das fibras antes que a folha siga para a se¢éo de prensagem. Em seguida,
a folha produzida passa entre rolos sob presséo e a agua remanescente é removida
através da utilizacao de feltros na secdo de prensas. Ao sair dessas prensas, a folha
gue ainda possui 45% de teor imido passa por cilindros aquecidos de forma a reduzir a
umidade do papel [26,27]..

Por fim, a folha produzida sera calandrada para uniformizar a sua espessura e
alisamento. Em uma etapa intermediaria ao processo de secagem chamada colagem
superficial, alguns ativos como amido e quimicos auxiliares sdo utilizados e aplicados

de forma a aumentar a uniformidade e resisténcia superficial do papel. Assim, o papel é



produzido continuamente e enrolado na maquina de papel para ser segmentado para a

forma de bobinas que por sua vez serdo transformadas para folhas em resmas [27].

Nas diferentes etapas de fabricacdo de papel explicadas anteriormente, h&a
diversas caracteristicas nos processos que fazem com que estes sejam mais
susceptiveis a corrosdo, como: esforcos mecanicos, contato direto com os aditivos

quimicos e umidade e ambientes de alta temperatura e pressao.

Na literatura, por exemplo, sdo reportados casos de corrosdo na caixa de
entrada, nas estruturas da parte Umida e nos rolos. No caso da caixa de entrada, a
existéncia de frestas em seu interior, a presenca de uma interface ar-liquido, o potencial
de danos mecéanicos internos provenientes de rolos retificadores e até a possibilidade
de danos causados por corrente parasita ou de fuga sdo exemplos que tornam o
ambiente mais susceptiveis a corrosdo [22]. Para as estruturas da parte mida, durante
a drenagem da agua proveniente da tela formadora, pode haver acimulo de depdsitos
na superficie do metal que fazem o ambiente mais propicio a corroséo [22]. Por ultimo,
nos rolos as falhas causadas por corrosdo costumam ocorrer por corrosao sob tenséo

e por pites [22].
2.1.2 Materiais metalicos utilizados na industria de papel e celulose

Na secdo anterior foram apresentados 0S meios cOrrosivos aos quais 0S
materiais da industria de papel e celulose se encontram expostos e alguns exemplos de
danos causados pela corrosdo em determinados equipamentos. Esses danos
provocados pelo intenso processo corrosivo geram altos custos com manutencao
preventiva, substituicdo de equipamentos e com perda de produgéo, pois muitas vezes,
a operacgdo precisa ser interrompida devido a necessidade de desligamento da planta.
No entanto, escolhas bem planejadas de materiais podem resultar em uma reducao

consideravel dos custos a longo prazo [28].

Originalmente, equipamentos do processo Kraft eram construidos em ago
carbono. Porém, esta classe de acos foi identificada como suscetivel a corroséo geral e
corrosdo sob tensdo quando em contato com solugdes contendo licor branco ou sulfeto.
Dessa forma, o aco carbono comecou a ser substituido por acos inoxidaveis austeniticos
e duplex (DSS) em virtude das superiores propriedades mecanicas e resisténcia a

corrosdo [29].

A seguir serdo apresentados os efeitos dos elementos usualmente adicionados

a composicdo dos acos inoxidaveis para aplicacdo em ambientes corrosivos, 0S agos



inoxidaveis comumente utilizados no setor de papel e celulose, as microestruturas

caracteristicas desses materiais e seus comportamentos em corroséo.
2.1.2.1 Elementos e seus efeitos

Para aplicacées como a industria de papel e celulose, € necessario utilizar ligas
resistentes a corrosao que sejam viaveis economicamente e com bom desempenho
mecanico. Portanto, as caracteristicas de grande interesse nos elementos quimicos séao

0s potenciais padrdo de corrosdo, as contribuicbes as propriedades mecanicas e o
custo.

Na Tabela 1 pode-se observar os potenciais padrdo de reducdo (E%ed) dos
elementos amplamente reconhecidos como nobres (Ag, Au e Pt) e alguns dos
elementos de liga utilizados nos agos inoxidaveis e também encontrados em ligas de
alta entropia (Cu, Sn, Ni, Cr, Nb, Mn, Zr, Ti, Co e Al). Os elementos se encontram em

ordem decrescente de potencial de reducao e, portanto, ordenados dos mais ao menos
nobres.

Tabela 1. Potenciais padrdo a 25°C em agua dos principais elementos utilizados em

aplicacdes que visam resisténcia a corrosao [30].

Reac&o E%, (V)
Ault +3e © Au +1,50
Pt?’* +2e © Pt +1,20
Agt +1é © Ag +0,80
Cut+1¢ & Cu +0,58
2H* +2e < H, 0
Sn?t +2¢ © Sn -0,14

Mo3* +3& & Mo -0,20
Ni?* +2¢ & Ni -0,25
Co?* +2¢ © Co - 0,28
Cr3t+3e o Cr -0,41
Nb3* +3e © Nb -11
Mn?t +2é © Mn -1,18
Irtt +4e © Ir -1,53
Ti** +2e © Ti -1,63
A3t +3e & Al - 1,66

Entre os materiais metalicos, os metais nobres como prata (Ag), ouro (Au) e
platina (Pt) possuem boa resisténcia a corrosdo. No entanto, seus altos custos e

propriedades mecanicas insatisfatérias restringem as suas aplicacdes [11].



Logo abaixo dos metais mais nobres, encontram-se o cobre (Cu), o estanho (Sn)
e o niquel (Ni) que séo capazes de fornecer adequada resisténcia a corrosdo aos acos
inoxidaveis, com menor custo que 0s outros metais mais nobres, em diferentes meios
de exposicdo devido a formacao de uma pelicula protetora passiva (6xido) [11,31-33].
A influéncia da adicdo de cobre aos acos inoxidaveis ferriticos, austeniticos e duplex
sobre a resisténcia a corrosdo geral em ambientes como o acido sulfdrico, por exemplo
€ bem conhecida [34]. Além disso, as adicdes de cobre nos acos inoxidaveis sao
capazes de aprimorar as propriedades mecénicas do material através de mecanismos
de endurecimento por precipitacdo [35]. O niquel, por sua vez, além de contribuir para
0 aumento da resisténcia a corrosao, promove a formacao e estabilizacdo da austenita,
gerando um aumento consideravel das propriedades mecéanicas nos agos inoxidaveis
[36]. Entretanto, nos acos inoxidaveis duplex, a adicdo de Ni em elevadas proporcdes
pode levar a formacgdo excessiva de austenita, enriquecendo Cr e Mo na ferrita, e
favorecendo a precipitagdo de compostos intermetdlicos. Entdo, de forma a néo
comprometer o desempenho de corrosdo do material, seus teores devem ser inferiores
a7% [37].

O molibdénio (Mo) se encontra na faixa de potencial de reducdo dos elementos
acima. No entanto, este € responsavel por melhorar a resisténcia a corrosdo dos a¢os
inoxidaveis através da reducgéo da intensidade do efeito oxidante de forma a garantir a
passividade e diminuir a tendéncia de quebra dos filmes passivos previamente
formados[34].

Em seguida, encontra-se o cobalto (Co). A sua adicdo nos acos visa aperfeicoar
a resisténcia ao desgaste em alta temperatura bem como a resisténcia a oxidagédo da
liga [39,40]. No entanto, o custo deste material € alto e, dependendo da quantidade

adicionada, pode-se limitar o uso industrial do material em larga escala.

O cromo (Cr) é um elemento base para os acos inoxidaveis. Este é o responsavel
por tornar essas ligas altamente resistentes a corrosdo através da formacéo de uma
pelicula passiva protetora a base de 6xido de cromo na superficie da liga. No entanto,
o teor de cromo € um parametro critico para garantir que a liga consiga ser passivada.
Em geral, este teor € em torno de 12 a 13%p., podendo atingir porcentagens superiores

a 20%p. como no caso dos agos inoxidaveis duplex [37,41].

Diferentemente dos demais elementos que beneficiam a resisténcia a corroséo
do material de forma direta, o nidbio (Nb) € adicionado aos acos inoxidaveis de forma a
evitar a formacéo de carbetos de cromo e, assim, garantir que este continue disposto

na matriz para manter a resisténcia a corrosao dessas ligas. Dessa forma, a adicao de



Nb aos acos inox esta associada a estabilizagdo destes contra a corrosao intergranular.
No entanto, este elemento pode formar compostos intermetalicos com efeito fragilizante

acentuado, podendo seu uso ser danoso as propriedades mecéanicas desses agos [42].

O manganés (Mn) é usualmente encontrado como um elemento de liga em todos
os tipos de ago para auxiliar a desoxidagéo do ago e evitar a formagéo de inclusdes de

sulfeto de ferro que podem causar trincas a quente [38].

O zirconio (Zr) e o titanio (Ti) s&o reconhecidos como elementos estabilizadores,
isto é, estes sdo adicionados de forma a se combinar preferencialmente aos atomos de
carbono e nitrogénio e, assim, prevenir a sensitizacdo do aco a corrosao intergranular,
apos a permanéncia da liga dentro da faixa de temperatura na qual a precipitagdo de
carboneto de cromo pode ocorrer. Dessa forma, a precipitagdo de carbonetos e nitretos
de titanio e zirconio mantém os atomos de Cr em solucéo sdlida na liga e a resisténcia
a corroséo da liga é mantida [38,43]. Em relacdo do Ti, além disso, a estabilizagéo dupla
com titanio e niébio é capaz de aprimorar as propriedades mecanicas da soldagem uma
vez que os precipitados de TiN formados na fase liquida atuam como pontos
preferenciais para nucleagéo resultando em uma estrutura equiaxial refinada [38]. Em
relagcdo ao Zr, a sua adi¢cdo também auxilia o controle da formacéo de sulfeto e restrigem
0 crescimento austenitico, aumentando a resisténcia ao impacto e melhorando a
soldabilidade do aco [43].

Apesar do aluminio (Al) possuir um potencial menor na série galvanica
comparada aos outros metais comumente utilizados nas ligas convencionais, este tem
um impacto semelhante ao do Cr. O aprimoramento da resisténcia a corrosao e garantia
desta a altas temperaturas, consiste na formacdo de uma camada fina e estavel de
oxidos de aluminio (ex.: Al,Os3) [44,45]. Além disso, a adi¢cdo de Al também é capaz de
melhorar as propriedades mecénicas dos acos inoxidaveis através do mecanismo de

endurecimento por precipitagdo [46].
2.1.2.2 Ligas atualmente utilizadas na industria de papel e celulose

A industria de papel e celulose sofreu rapidas mudancas nos ultimos dez anos e
a aderéncia ao uso de acos inoxidaveis duplex foi 0 maior avango no setor de materiais,
devido a sua excelente resisténcia a corrosdo, alta resisténcia mecéanica e as reducdes
de espessura que este permite [47]. Inicialmente, eram utilizados agcos carbono para
fabricacé@o dos digestores utilizados no processo Kraft, mas devido a susceptibilidade a
corrosdo uniforme e corrosédo sob tensdo (SCC) e corroer severamente em solucdes
causticas contendo sulfeto, foi necessario encontrar uma solugéo para substituir o uso

direto desta classe de materiais. Assim, foi proposto o uso de revestimentos de agos
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inoxidaveis austeniticos nos acos carbono para digestores e torres de armazenamento
de celulose para reduzir os custos de manutencao resultantes da corrosdo. No entanto,
foi reportado a ocorréncia ocasional de fraca aderéncia entre o revestimento e o
substrato. Além disso, os acos inoxidaveis 304L e 316L podem sofrer rapido desgaste
de corrosédo, resultando na exposi¢cao do substrato de aco-carbono [47]. Dessa forma,
0 uso de um aco inoxidavel sélido duplex (ferritico-austenitico) comecou a ser
considerado como alternativa para estas aplicacdes uma vez que apresenta melhores
comportamentos de corrosdo e menor custo do que no caso de um revestimento de aco
inox austenitico em substrato de aco carbono. E relatado que o investimento total de
uma torre de aco inoxidavel duplex sdlida pode gerar uma economia de custos em torno
de 8% quando comparado a uma torre de aco carbono revestida com aco inoxidavel

austenitico [47].

Atualmente, os acos inoxidaveis duplex tipicamente utilizados na industria de
papel e celulose sdo os 22101, 2205 e 32304 [20,48,49]. Na Tabela 2 encontram-se as

composi¢des quimicas nominais para cada uma dessas ligas [48].

Tabela 2. Composi¢fes quimicas nominais das ligas tipicamente usadas na industria

de papel e celulose [48,49].

Composicao (%p)

Liga C Mn P S Si Cr Mo Ni Fe Outros
2205 0,010 2,66 0,024 0,006 0,56 22,45 3,195 5,57 Bal -
2304 <0,03 - - - - 23,0 - 4,0 Bal.

N-0,23
2101 0,024 5,07 0,017 0,001 0,69 21,36 03 1,49 Bal Al-0.008

2.1.2.2.1 Microestrutura

A metalurgia fisica dos ac¢os inoxidaveis duplex € extremamente complexa. Esta
faz com que o processo de fundicAo de componentes seja muito dificil e seja
extremamente controlado de forma a evitar a formacgéo de fases deletérias. Estas fases
também podem ser formadas em componentes em servigo, assim, apesar dos agos
duplex apresentarem bom desempenho em operagao, 0s mesmos operam em faixas de

servico bastante limitadas para evitar a precipitacdo das mesmas [50].

Em relacdo ao processo de fundicdo, é indispensavel o controle de
determinados parametros como a taxa de resfriamento, de forma a garantir a ndo
formacao da fase sigma — composto intermetalico capaz de influenciar negativamente
as propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosao do material —, garantindo assim

0 sucesso na fabricagdo de componentes [50,51].
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Em relacdo a formacdo de fases deletérias em componentes em operagao,
fases, como: fase ¥, fase “R”, fase “G”, fase 71, dentre outras, podem se formar durante
a exposicdo ao calor. O que ocorre € que 0s ac¢os inoxidaveis duplex constituem
sistemas termodinamicamente metaestaveis na condicdo solubilizada e resfriada em
agua. Assim, uma vez que a estrutura estdvel em altas temperaturas se torna
metaestavel a temperatura ambiente, para qualquer fornecimento de energia na forma
de calor, havera grande tendéncia termodindmica de procurar uma condicdo mais
estavel de equilibrio, podendo haver a precipitacdo dessas fases secundérias e
deletérias. Assim, esses acos tém operacdo limitada para evitar a formacdo dessas

fases deletérias [50].

A microestrutura bruta de fusédo dos acos inoxidaveis duplex € composta por uma
estrutura bifasica entre matriz ferritica (a) e dendritas de austenita (y), como mostrado
na Figura 1 [52]. Esta microestrutura é obtida através da combinagdo e do
balanceamento dos elementos de liga. Nestes acos, a combinagdo e o balanceamento
dos elementos de liga tem, por objetivo, controlar os teores de elementos estabilizadores
de austenita (y-estabilizadores) como niquel, carbono, nitrogénio e de elementos

estabilizadores da ferrita (a-estabilizadores) como cromo, molibdénio e silicio [53].

Figura 1. Microestrutura tipica de um aco inoxidavel duplex (2205) (Adaptado de [52]).
2.1.2.2.2 Comportamento em corroséo

Nos agos inoxidaveis duplex (austenita-ferrita), caso uma das fases apresente
menor resisténcia a corrosdo, esta determinard o comportamento do material.
Atualmente, embora a concentracdo dos elementos de liga seja diferente nas fases

ferrita e austenita, os agos inoxidaveis duplex possuem um balanceamento aprimorado
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de elementos de liga em ambas as fases, conduzindo a propriedades de corrosdo

bastante equilibradas para as duas fases.

Bhattacharya e Singh [29] estudaram o comportamento de corrosdo para 0s a¢os
inoxidaveis duplex 2205, 2101 e 2304 em solucéo 3,75M NaOH a 40, 60, 90 e 170°C
(Figura 2) e em solugéo 3,75M NaOH + 0,64M Na,S a 40, 60, 90 e 170°C (Figura 2)
com o objetivo de simular os ambientes da industria de papel e celulose onde foram

reportados falhas recentes em determinados equipamentos.
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Figura 2. Curvas de polarizagé@o para os acos inoxidaveis duplex 2205, 2304, 2101 em
solugéo 3,75M NaOH a (a) 40°C (b) 60°C (c) 90°C e (d) 170°C (Adaptado de [29]).

Os resultados presentes na Figura 2 (a) indicam que o potencial de corrosdo
(Ecorr) e o comportamento de polarizagao anddica foram muito semelhantes para todos
0s materiais a 40°C, onde os trés apresentaram ampla passivacao e zonas de transicao
ativa-passiva primaria e secundaria. Assim, espera-se que 0 comportamento de
corroséo para as trés ligas a 40°C seja similar. Para as temperaturas de 60°C e 90°C

(Figura 1 (b) e (c)) o comportamento dos trés materiais também foram semelhantes [29].

Entretanto, ao comparar os resultados dos ensaios nas quatro temperaturas, de
40°C a 170°C, é possivel perceber que a temperatura € um fator importante nos

comportamentos de polarizacdo e passivacdo desses acos. Com o aumento da
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temperatura, h4 uma reducg&o no potencial de corrosdo e aumento nas densidades de
corrente para todas as ligas. A densidade de corrente critica dos acos inox duplex
aumentam da ordem de 10°a 10* A/cm2? com o aumento da temperatura de 40 a
170°C[29].

No ensaio de polarizagéo a 170°C (Figura 2(d)), o ago 2205 foi o que apresentou
0 potencial de corrosdo mais nobre e que foi passivado sem mostrar uma transicao
ativo-passivo. Essa facilidade de se tornar passivo pode aumentar a resisténcia a
corrosdo do aco 2205 comparado aos demais. Por outro lado, as curvas de polarizacdo
para 0 aco 2101 apresentaram densidades de correntes criticas maiores para todas as
temperaturas quando comparado com os demais e isto pode acarretar efeitos adversos

a resisténcia a corroséo deste aco [29].

Diferentemente do ensaio de polarizagdo em solugédo 3,75M NaOH, onde os
acos, em geral, apresentaram comportamentos similares entre si, na solugdo 3,75M
NaOH + 0,64M Na,S os agos apresentaram comportamentos diferentes entre si para as
diferentes temperaturas. Em 40°C e 60°C, o comportamento do a¢o 2101 foi diferente
dos agos 2304 e 2205 e este apresentou correntes criticas maiores do que o0s outros
dois tipos (Figuras 3(a) e 3(b)). Em 90°C, as curvas de polarizacdo para os trés acgos
foram praticamente similares (Figura 3(c)). Entretanto, a 170°C, o comportamento dos
trés acos se diferenciou significativamente (Figura 3(d)). Em especial, o comportamento
do aco 2304 mudou consideravelmente com o aumento da temperatura de 90°C a
170°C, se tornando mais nobre quando comparado aos demais. Este também mostrou
a auséncia da zona de transicao ativo-passivo, diferentemente dos demais. A densidade
de corrente critica do ago 2205 foi a maior a 170°C, sendo diferente da apresentada em
solucéo pura de NaOH [29].

O efeito deletério da temperatura na susceptibilidade a corrosdo em ambas as
solucdes, com excecdo do aco 2304, é evidente a partir dos resultados apresentados
uma vez que mostram a reducdo do potencial de corrosdo e o aumento da densidade
de corrente critica com o aumento da temperatura, que dificultam o processo de

passividade dos agos inoxidaveis duplex nessas solugdes [29].
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Figura 3. Curvas de polarizacdo para os acos inoxidaveis duplex 2205, 2304, 2101 em
solugédo 3,75M NaOH + 0,64M Na,S a (a) 40°C (b) 60°C (c) 90°C e (d) 170°C
(Adaptado de [29]).

A Tabela 3 resume os resultados de cada ago, para cada solugdo e temperatura
de ensaio.

Os comportamentos de polarizagdo de alguns elementos de liga também foram
analisados de forma a entender suas contribuices no comportamento de corrosédo das
ligas. Primeiramente, com relacéo a solugéo de 3,75M NaOH, a comparacao das curvas
dos acos com as dos elementos ferro, cromo, niquel e molibdénio a 90°C mostraram
gue o comportamento dos agcos em menores potenciais foi afetado pelo ferro, niquel e
cromo que desempenharam um papel na passivagéo do aco. A 170°C, o comportamento
de polarizacdo e passivacao foram governadas pelo ferro e pelo niquel enquanto o
cromo mostrou uma dissolucdo transpassiva afetando o comportamento dessas ligas.
Ja com relacdo a solucdo contendo Na.S, ficou claro que a combinacédo Fe-Cr e Ni
ajudou a aumentar o potencial de corrosdo e diminuir a densidade de corrente,
aperfeicoando a resisténcia a corrosdo do aco. Por outro lado, o molibdénio sofre uma
dissolugdo ativa em ambas as solugdes. Assim, a adicdo de molibdénio nos agos

inoxidaveis duplex pode conferir um efeito deletério a resisténcia a corrosdo em

ambientes causticos levemente oxidantes [29].
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Os regimes podem ser identificados conforme a Figura 4.

0.6
0.4 1 —
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-1.24 e regiao catédica
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log J (A/cm?)

Figura 4. Curva tipica obtida em um ensaio de polariza¢do potenciodindmica

indicando os respectivos regimes (Adaptado de [29]).

Tabela 3. Potencial de corrosao e densidades de corrente criticas para os diferentes

acos e meios a 40, 60, 90 e 170°C [29].

Potencial de

Densidade de

Solugéo Aco Tempoeratura Corroséo cor,r_ente
(°C) (mV) critica
(mA/cm?)
40 -1032 0,008
60 -1038 0,008
532305 90 -1130 0,121
170 -1075 Passivado
40 -1053 0,012
60 -1099 0,014
3,75M NaOH S32101 9 1159 0.072
170 -1277 0,072
40 -1026 0,009
60 -1008 0,007
532304 90 -1115 0,044
170 -1253 0,164
40 -1219 0,074
60 -1220 0,157
532305 90 11220 1,811
170 -1311 12,697
40 -1098 0,110
3,75M NaOH + 60 -1227 1,536
0,64M Na,S S32101 90 -1237 10,872
170 -1309 Passivado
40 -1223 0,038
60 -1227 0,283
S32304 90 -1231 5,084
170 -1091 Passivado
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Portanto, devido a limitagées dos agos inoxidaveis duplex como: dificuldades no
processamento e limitacdo na faixa de operacdo devido a formacao de fases deletérias,
torna-se necessario o desenvolvimento de novos materiais de forma a garantir melhores

resultados e reducao de custos em determinadas aplicages.
2.2 CONCEITOS TERMODINAMICOS

O desenvolvimento de ligas multicomponentes tem ganhado grande destaque
uma vez que apresentam combinacdes excepcionais de propriedades que, muitas
vezes, ultrapassam o desempenho de ligas convencionais utilizadas atualmente. A
notavel performance destas ligas é apontada como resultante da diferenciada
configuracdo termodindmica que possuem. Portanto, nesta se¢édo serdo apresentados
alguns conceitos termodinamicos indispensaveis para melhor compreensao do

comportamento das ligas multicomponentes.

A formacéo de fases termodinamicamente estaveis em uma liga é prevista através
da minimizacdo da energia livre de Gibbs [15]. Assim, durante o processo de
solidificacdo do material, a fase ou combinagédo de fases com menor energia livre de

Gibbs sera o estado de equilibrio.

A energia livre de Gibbs (G) se relaciona diretamente com a entalpia (H), a

temperatura (T) e a entropia (S), de acordo com a Equagéo 1 [54]:

AGiy = AHppiy — TASix (1)
onde, AGnix € a energia livre de Gibbs de mistura dos elementos, AHmix € a entalpia de
mistura dos elementos, ASmix€ a entropia de mistura dos elementos e T é a temperatura
absoluta. Através desta equacao observa-se que a energia livre de Gibbs pode se tornar
negativa através de uma entropia de mistura suficientemente alta mesmo que a entalpia

de mistura seja positiva.

A entropia de mistura é relacionada com os possiveis arranjos atdmicos que um
sistema pode formar e para sistema de mdltiplos elementos, esta pode ser calculada

usando a Equacgéo 2 [55]:
ASmix = —nRZ X;InX; (2)
i

onde, n € o numero de mols, R é a constante dos gases igual a 8,314 J/molK e X; é a

fracdo atdbmica do elemento i.

A partir da Equagédo 2, é possivel observar que a entropia configuracional de
mistura ser& maxima quando o0s elementos estiverem presentes em proporgdes

equiatdmicas, como mostrado na Figura 5 para uma liga binaria, e esta sera tdo maior
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guanto maior for a quantidade de elementos utilizados na composi¢éo da liga (Figura 6)
[56].

A elevada entropia aumenta a solubilidade mutua entre os componentes
constituintes das fases, favorecendo a formacado de solugBes solidas em detrimento a
formacdo de compostos intermetalicos [17,56]. Portanto, € possivel afirmar que o efeito
da entropia de mistura na estabilidade das solu¢des soélidas é consideravelmente maior
guando se trata de ligas compostas por mdltiplos elementos. Com base nisso, foi
proposto o desenvolvimento das chamadas ligas de alta entropia.

ﬂSmix

Xg — B

Fragdo atomica dos elementos (X)

Figura 5. Entropia configuracional de mistura maxima na composigéo equiatdmica de
uma liga binaria (Adaptado de [56]).

25

20

15

10

ASmix (J/imol.K)

Figura 6. Entropia de mistura em fungdo do niumero de elementos em uma liga

equiatdmica (Adaptado de [56]).
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E importante destacar que, apesar da interpretacdo mais comum acerca das
ligas de alta entropia € que estas devem ser solugdes solidas monofasicas devido a
maior estabilidade destas em relacéo as outras fases, isto ndo é requerido por nenhuma

definicao basica destes materiais [15].

A Figura 7 ilustra o efeito da alta entropia configuracional em uma liga
equiatdbmica de cinco elementos (assumindo que 0s elementos possuem raios atbmicos
iguais) onde apos a mistura (Figura 7(b)), ha solubilidade mutua entre os componentes

formando solucéo sélida apds a mistura [57].

~
Q
L

Figura 7. Cinco elementos presentes em fracdes equiatdbmicas (a) antes da mistura (b)

depois da mistura, formando uma solugéo sélida desordenada (Adaptado de [57]).
2.3 LIGAS MULTICOMPONENTES

A estratégia convencional de desenvolver novos materiais é a de selecionar um
elemento principal baseado em uma propriedade principal desejada e, através da adicao
de elementos de liga, conferir ao material propriedades secundarias. Esta estratégia
levou a criagdo de materiais multicomponentes com um 6timo balanco de propriedades.
No entanto, Cantor et al. [6] notou que 0 uso desta estratégia para ligas convencionais
nos fornece grande quantidade de conhecimento acerca dos materiais baseados em um
ou, as vezes, dois elementos, mas pouco ou nenhum conhecimento sobre materiais que
contém multiplos componentes principais presentes em propor¢des iguais ou muito

proximas.

Dessa forma, sdo conhecidas, compreendidas e bem desenvolvidas as ligas
localizadas nos cantos e bordas de um diagrama de fases multicomponentes enquanto
gue sobre as ligas contidas no centro dos diagramas ha muito menos conhecimento
sendo as informacdes limitadas para a maioria dos sistemas ternarios, e praticamente
inexistentes para sistemas quaternarios e de ordem superior (Figura 8).
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Para a evolucdo do desenvolvimento dos materiais, a estratégia das ligas
convencionais € muito restritiva na exploracdo da vasta gama de materiais possiveis
visto que ha muitas outras composi¢des no centro de um diagrama de fases do que nos

cantos e bordas, como pode ser visto na Figura 8.

(a) (b)

Figura 8. llustracdo indicando as regides dos diagramas de fases (a) ternario e (b)
guaternario que sdo relativamente bem conhecidas (verdes) préximo aos cantos, e

relativamente menos conhecidas (brancas) préximas ao centro (Adaptado de [8]).

Uma forma de adequar esta estratégia e torna-la mais atraente do ponto de vista
do desenvolvimento de novos materiais é estender o método convencional e adicionar
um maior nimero de elementos em maiores quantidades (misturas equiatdmicas ou
guase equiatdbmicas). Outra forma é fazer uma substituicdo equiatdmica. Isto €, comecar
com um material de interesse como referéncia e substituir componentes individuais por
misturas equiatdmicas ou quase equiatbmicas multicomponentes de espécies similares
[8]. De acordo com estudos de Cantor et al. [6], Cantor [58], e Inoue e Kimura [59],
ambos 0s métodos provaram ser capazes de criar materiais com estruturas e

propriedades incomuns e interessantes.

Dentre os diversos tipos de ligas multicomponentes, variando o numero e
guantidade atémica dos elementos, método de desenvolvimento, espécies constituintes,
método de fabricacdo, e estrutura de fase e microestruturas resultantes, encontram-se

as ligas de alta entropia.
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2.3.1 Ligas de alta entropia
2.3.1.1 Definicao

Descobertas por Yeh e Cantor et al [5,6]., as ligas de alta entropia foram
definidas como ligas multicomponentes, compostas por pelo menos cinco elementos
principais presentes em fracdes equiatdbmicas ou semi-equiatdbmicas variando entre 5 e
35%, apresentando microestruturas compostas por solucdes solidas monoféasicas como
consequéncia da alta entropia configuracional do sistema. Atualmente, a definicdo se
tornou um pouco mais abrangente considerando também como HEAs ligas formadas
por apenas quatro elementos capazes de formar soluctes sélidas monofasicas e ligas

multifasicas formadas por no minimo cinco elementos [41].

A entropia de mistura da liga pode ser calculada a partir da equacdo de
Boltzmann (Equacéo 3) [56]:

ASpix = klnw 3)

onde, k é a constante de Boltzmann e w é o numero de formas que a energia disponivel

pode ser misturada ou compartilhada entre as particulas do sistema.

Considerando uma liga equiatbmica em seu estado liquido ou em solugéo solida,

a sua entropia de mistura por mol pode ser calculada pela Equacéo 4 [17]:

1.1 1 1 1 1
ASiix = —klnw = —R (—ln—+—ln—+ +—ln—)
n n n n n n

1
ASpix = —Ran = Rinn ()

Onde R é a constante dos gases igual a 8,314 J/molK e n é o numero de elementos.

A Tabela 4 mostra as entropias de mistura para ligas equiatbmicas variando em

funcdo do nimero de elementos.

Tabela 4. Entropias de mistura para ligas equiatdmicas em funcao do nimero de

elementos (n) [17].

n 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13

ASnix O O069R 11R 139R 161R 1,79R 195R 2,08R 22R 23R 24R 249R 257R

O nome dado a esse grupo de material “de alta entropia” gera uma questao em
torno da definicdo baseada na magnitude da entropia. Portanto, uma definicdo

alternativa separa em intervalos ligas de baixa, média e alta entropia em funcéo da
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constante dos gases (R) (Tabela 5) [15]. Entretanto, essas definicbes para as ligas de
alta entropia possuem algumas limitacdes. Como resultado, outras interpretacbes

aparecem na literatura.

Tabela 5. Classificagdo das ligas baseada na magnitude da entropia [15].

Classificacdo Intervalo de Entropia (S)

Baixa AS,iy <0,69R
Média 0,69R< AS,;x <1,61R
Alta AS,i,>1,61R

Em primeiro lugar, a equacdo de Boltzmann fornece uma abordagem simples
para estimar a entropia de mistura de uma liga, mas ela requer que os atomos ocupem
posicOes aleatdrias na rede e isso dificilmente ocorre em solugdes metdlicas. Além
disso, essa abordagem considera um valor Unico de entropia para uma determinada
composicdo de liga, ndo levando em conta a variacdo da entropia com a

temperatura[15].

Em segundo lugar, a definigdo quanto aos intervalos de entropia de mistura que
especificam os limites de ligas de baixa, média e alta entropia é ambigua ao combinar
as definicdes baseadas na composigéo e na entropia. Por exemplo, considerando uma
liga composta por 5 elementos presentes em porcentagens atbmicas de 5%, 5%, 20%,
35% e 35%, de acordo com a definicdo baseada na composicéo, pode ser considerada
uma liga de alta entropia. No entanto, ao calcular sua entropia de mistura pela Equacao
4, esta é igual a 1,36R e, consequentemente, considerada uma liga de média entropia,
como indicado pela Tabela 4, havendo uma contradi¢do [15]. Em virtude disso, alguns
autores [60] sugeriram que qualquer liga com entropia de mistura maior ou igual a 1,5R
deve ser considerada de alta entropia. Essa nova definigdo exclui um pequeno nimero
de ligas considerada de alta entropia pela definicdo baseada na composi¢ao e qualquer

liga com pouco menos de cinco elementos.

Sobre essa questdo de definicdo, alguns estudos estreitam a definicdo de que
as ligas de alta entropia devem ser compostas apenas por solucfes sélidas ou devem
ser equiatdmicas, enquanto que em outros, a definicdo é ampliada com o intervalo para
ligas de alta entropia sendo considerados maior que 1,36R ou 1,5R. Como mencionado
anteriormente, o estudo sobre ligas de alta entropia ainda se encontra em estagio inicial
e, portanto, ndo ha resposta certa ou errada, sendo todas teorias desenvolvidas

buscando responder o comportamento desse grupo de materiais.
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Algumas investiga¢gfes termodindmicas mostraram que a curva de entropia
configuracional dessas ligas € bastante plana. Isso indica que uma ampla gama de
composi¢cBes variando os teores dos elementos tanto para valores superiores quanto
inferiores da configuracdo equiatdmica assumem valores de entropia similares [61].
Assim, torna-se possivel propor composi¢cdes ndo-equiatbmicas de forma a adequar o

material para obter microestruturas e propriedades desejadas.

2.3.1.2 Efeitos caracteristicos das HEAs

De forma a explicar a estabilidade microestrutural diferenciada e as propriedades
Unicas e incomuns dessas ligas, quatro efeitos caracteristicos foram propostos: efeito
de alta entropia, efeito de distorcdo severa da rede, efeito de difusdo lenta e efeito
coquetel [5,6].

2.3.1.2.1 Efeito de alta entropia

Como a denominacdo das HEAs sugere, o efeito de alta entropia € 0 mais
importante. Devido as diferencas entre os elementos que compdem ligas com multiplos
componentes, é esperado que estas possuam microestruturas complexas e multifasicas
[5]. No entanto, este efeito é capaz de favorecer a formagéo de fases em solugéo solida

tornando a microestrutura bem mais simples que a esperada [54].

No estado sdlido de uma liga, ha trés categorias de fases que competem entre
si: as fases elementares, os compostos intermetalicos e as solugfes solidas. As fases
elementares sdo as solucdes sélidas baseadas em apenas um elemento metalico, os
compostos intermetalicos sdo compostos estequiométricos possuindo super-redes
especificas e as solugbes sélidas sdo fases com total ou significativa mistura dos
elementos em estruturas do tipo cubica de corpo centrado (ccc), cubica de face centrada

(cfc) ou hexagonal compacta (hc) [54].

De forma a mostrar o efeito da alta entropia no favorecimento da formacéo de
solucdes solidas, considere uma liga de alta entropia composta por elementos com forte
ligacdo entre si e, para simplificar, ignore a contribuicdo da energia de deformacéo da
rede devido a diferenca de tamanho atémico na entalpia de mistura. A Tabela 6 mostra
as entalpias, entropias e a energia livre de Gibbs de mistura para as trés fases
competidoras nesta liga de alta entropia hipotética. Como discutido anteriormente, a
energia livre de Gibbs é funcdo da entalpia e entropia de mistura do sistema conforme

a Equacéo 1.
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Tabela 6. Comparacéo entre entalpia, entropia e energia livre de Gibbs de mistura

para fases elementares, compostos intermetélicos e solucdes sélidas [54].

Variaveis Fases Compostos Solucdes Solidas
Termodinamicas Elementares Intermetalicos
AHmix ~0 <<0 <0
-TASmix ~0 ~0 -RT In(n)
AGnix ~0 << 0 <<0

De acordo com a segunda lei da termodindmica, um sistema atinge um estado
de equilibrio termodinamico, estabilizando e favorecendo a formacao de determinada
fase, quando a energia livre de Gibbs € minima para uma dada temperatura e pressao.
Como discutido anteriormente, a energia livre de Gibbs é funcéo da entalpia e entropia
de mistura do sistema conforme a Equacédo 1. Como resultado das entalpias e entropias
de mistura mostradas na Tabela 6, as solu¢fes soélidas s&o extremamente competitivas
com os compostos intermetéalicos para alcancar o estado de equilibrio, especialmente
em altas temperaturas [54]. De fato, as fases intermetalicas tem sido encontradas cada
vez com mais frequéncia nos Ultimos anos em ligas de alta entropia relatadas

anteriormente como ligas que continham apenas uma Unica fase de solugdo soélida [62].
2.3.1.2.2 Efeito de distorgcdo severa darede

A matriz multicomponente de cada solugdo sélida presente nas ligas de alta
entropia funciona como uma Unica matriz de soluto. Assim, cada atomo é cercado por
outros tipos de atomos, com raio atdmicos diferentes, gerando tensfes e deformacdes

na rede como mostrado na Figura 9 [63].

Figura 9. Rede severamente distorcida em uma estrutura cristalina composta por

multiplos elementos (Adaptado de [63]).

Além da diferenca de raio atdmico, acredita-se que a diferenca de energia de
ligagdo e estrutura cristalina entre os elementos constituintes da matriz causem
distor¢cdes ainda maiores, pois existem ligacBes atdmicas e estruturas eletrénicas

assimétricas entre um atomo e seus vizinhos. Além disso, essas diferengas variam
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constantemente ao longo da rede uma vez que ndo ha padrédo de repeticdo de atomos,
como pode ser observado na Figura 9 [63]. Consequentemente, a distorcdo da rede nas
ligas de alta entropia € muito mais severa que nas ligas convencionais uma vez que
estas sdo compostas por apenas um elemento principal, onde os atomos da matriz
interagem com uma variedade significativamente menor de atomos vizinhos e com uma

determinada periodicidade.

Esse efeito caracteristico de severa distorcdo da rede possui uma influéncia
significativa nas propriedades fisicas e mecanicas das ligas de alta entropia [5]. A dureza
e a resisténcia, por exemplo, aumentam devido ao forte endurecimento causado pela
grande distorcdo da rede, tendo sido reportado o aumento da dureza de ligas de alta
entropia em trés vezes ao que era esperado pela regra da mistura [64]. A reducdo
significativa da condutividade elétrica e térmica também € reportada na literatura devido
ao espalhamento de fénons e elétrons [65]. Além disso, todas essas propriedades nas
ligas de alta entropia sdo bastante insensiveis a temperatura devido a pequena
distorcdo da rede causada pela vibracdo térmica dos atomos em relacdo a severa
distorcdo da rede causada pela natureza das ligas de alta entropia [63]. Lu et al. [66],
por exemplo, estudaram a difusividade térmica em funcdo da temperatura para quatro
HEAs e aluminio puro e observaram que as difusividades térmicas das HEAs sao
pequenas e quase insensiveis a temperatura enquanto que, para o aluminio puro, ela é

grande e sensivel & temperatura.
2.3.1.2.3 Efeito de difuséo lenta

As HEASs séo caracterizadas por possuirem uma difusdo atdbmica lenta devido as
grandes flutuacdes de energia potencial locais da rede para a migragdo de um atomo
de um sitio para outro sitio uma vez que cada sitio é cercado por diferentes tipos de
atomos e, consequentemente, diferentes tipos de ligagdes. Considere, por exemplo, a
configuracao local de um par atomo(A)-lacuna(V) em uma rede cfc, como mostrado na
Figura 10. Os atomos vizinhos ao par A-V podem ser divididos em trés tipos: tipo 1 (T1),
que sdo os atomos adjacentes a A (A1-Ay); tipo 2 (T2), que sdo os atomos adjacentes a
V (V1-V7); e o tipo 3 (T3), que sdo os atomos adjacentes a ambos, A e V (S1-S4). Quando
um atomo A troca de posicdo com a lacuna V, quatro atomos T3 permanecem como
vizinhos a A, mas sete ligacdes A-T1 sdo quebradas e sete novas ligacbes A-T2 séo
estabelecidas. Entdo, quando um atomo migra de posi¢cdo, a mudanca de energia
potencial local da rede é causada pela diferenca de energia entre as ligacdes A-T1 e A-
T2. Como resultado, essa flutuacéo de energia potencial local na rede dificulta a difusédo

dos atomos. Os sitios com energia potencial significativamente menor agem como
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aprisionadores e impedem temporariamente os atomos de se difundir, deixando o

processo difusional mais lento do que nos casos de redes com energias potenciais

uniformes, como

€ o caso das ligas convencionais (Figura 11) [54,63].

Em virtude deste efeito, &€ esperado que as etapas de nucleacdo, crescimento e

distribuicdo de fases das ligas de alta entropia sejam afetadas, bem como as suas

morfologias. Dessa forma, este efeito fornece diversas vantagens no controle da

microestrutura e propriedades como, por exemplo: a facilidade de atingir o estado

supersaturado e finos precipitados, aumento da temperatura de recristalizacao,

crescimento de gréo mais lento, reducédo da taxa de crescimento de particula e aumento

da resisténcia a fluéncia [56].

Figura 10. llustracdo de um par &tomo-lacuna e seus atomos vizinhos em uma rede cfc

Energia do sitio

(Adaptado de [54]).

Elemento puro/
Solugéo Sélida

HEA

aprisionadores”
1 1 1 1 1 1 1 1 1 >

Caminho difusional

Figura 11. Grafico esqueméatico mostrando a variagcao da energia potencial dos sitios

da rede ao longo de um caminho difusional em elementos puros ou solugéo sélida

comparado a ligas de alta entropia (Adaptado de [5]).
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2.3.1.2.4 Efeito coquetel

O efeito coquetel se refere basicamente ao processo de selecédo de elementos
para compor uma liga de forma a obter uma propriedade especifica desejada [5].
Embora o efeito coquetel seja observado nas ligas convencionais, nas ligas de alta

entropia este efeito é intensificado principalmente devido ao uso minimo de cinco

elementos principais para aprimorar as propriedades dos materiais [63].

Como ja discutido anteriormente, a tendéncia € que as HEAs formem fases
simples, mas dependendo da composicdo e processamento, estas ligas podem
apresentar duas, trés ou mais fases. Como resultado, as propriedades obtidas sao
consequéncia da contribuicdo geral das fases que compdem a liga através do efeito da
morfologia, distribuicéo, interface e propriedades de cada uma delas [63]. Entretanto,
cada fase é uma solucao sélida composta por multiplos elementos e, em escala atdmica,
podem ser tratadas como compositos. As propriedades destes compdsitos ndo sédo
originadas apenas a partir das propriedades intrinsecas de cada elemento, mas sim das

interagBes entre todos os elementos e pela distor¢cdo severa da rede [63].

Como um todo, o efeito coquetel varia de um efeito de compdsito multielementar
em escala dtomica a um efeito de compadsito multifasico em escala micrométrica [63].
Portanto, antes de definir composicbes e processos, € importante compreender a
interacdo entre elementos e entre fases de forma a explorar composicdes de ligas de

alta entropia mais promissoras.
2.3.2 Familias

As ligas de alta entropia podem ser divididas em familias. Estas familias séo
compostas por elementos basicos — aqueles comuns a todas as composi¢cdes — e por
elementos de adicdo — aqueles que séo incluidos com o objetivo de aprimorar as
propriedades existentes. Na Tabela 7 sédo apresentados algumas familias, seus

elementos de adicdo e as propriedades caracteristicas de cada uma delas.
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Tabela 7. Familias de ligas de alta entropia, seus elementos de adi¢céo e respectivas

propriedades caracteristicas.

o Elementos . A
Familia de Adicéo Propriedades Referéncia
Al
AlCuB A o
. Alta resisténcia, boa resisténcia a
. CuAlTi ~ S
CoCrFeNi corrosdo e oxidacao, excelente [67]
CuAlv oA s ~
_ resisténcia a abrasao.
CuTi
AlTi
Sn Propriedades mecénicas excepcionais, [68]
FeCoNiAICT CuMo como altos valores de tenséao limite de [69]
T escoamento (2260 MPa) e grande 69
deformacao plastica (23,3%). [69]
W Ligas refratarias — Combinacao [70]
VW promissora de 6timas propriedades [70]
TaMnMo mecanicas e resisténcia a oxidacdo em
ZrCrTi temperatura ambiente e em [71]
temperaturas elevadas.
CuMn [72]
AlICuMn [12]
FeCrNi MnCo Elevada resisténcia a corroséo [73]
CoCuAl ’ [74]
CoCuAlTi [75]
TiZrNb TaMo [76]

2.3.3 Corroséao em ligas de alta entropia

A corrosao de ligas metalicas é determinada pela interagéo entre os materiais e
0 ambiente em que eles se encontram aplicados. Com relagdo aos materiais, em geral,
a propriedade de resisténcia a corrosao é influenciada pelos elementos quimicos
utiizados na composi¢cdo, uma vez que estes SA0 responsaveis por aspectos
microestruturais como formagéo de fases, segregagédo de elementos e formacgéo de
filmes passivados que, consequentemente, irdo determinar a nobreza das fases e,

consequentemente, intervir na cinética de dissolucao das mesmas [11].

Como foi apresentado, as HEAs ndo seguem as regras classicas das ligas
convencionais e, devido ao efeito de alta entropia de mistura, essas ligas tendem a
formar microestruturas Unicas compostas essencialmente por solucbes soélidas com
arranjos aleatérios de mdltiplos elementos. Devido a este ambiente particular de

desordem quimica séo esperadas propriedades Unicas de resisténcia a corrosdo [11].
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E importante destacar que os potenciais de corrosdo das HEAs nédo estarédo
necessariamente na faixa esperada de seus metais constituintes uma vez que estas
formam fases heterogéneas e Unicas que possuem suas proprias caracteristicas
eletroquimicas. Além disso, ainda que exista varios estudos que relacionam os efeitos
dos elementos a corrosdo em HEAs, a complexidade dessas ligas torna uma analise
inicial e a tentativa de generalizar comportamentos entre diferentes sistemas de alta
entropia muito dificil. Por exemplo, em alguns casos, um elemento pode ser considerado
benéfico, em outros prejudiciais e isto é determinado pelos outros elementos

constituintes e suas interagoes [77].

O comportamento de resisténcia a corroséo de diversas composi¢cdes de HEAsS
foi investigado em diferentes ambientes aquosos, como em solugdes de NaCl e H,SO..
Nas Figuras 12 e 13 é possivel observar uma comparagao entre 0 comportamento de
corrosao entre as ligas de alta entropia e as ligas convencionais resistentes a corrosao
em meios de 3,5% NacCl e de 0,5M H,SO., respectivamente [77].

HEAs

Acos Inoxidaveis
Ligas de Al
Ligasde Ti
Ligas de Cu
Ligas de Ni

1.8

¢4 reom

(nA/cm?)

corr

Agos
inoxidaveis

0.0 4

-1.0 0.5 0.0 0.5 1.0

Figura 12. Comparacédo da densidade de corrente de corrosao (icorr) € do potencial de
pites (Epir) entre as HEAs e as ligas resistentes a corrosdo convencionais em solucao

3,5% NacCl a temperatura ambiente (Adaptado de [11]).
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Figura 13. Comparacédo da densidade de corrente de corrosao (icorr) € do potencial de
pites (Epir) entre as HEAs e as ligas resistentes a corrosédo convencionais em solugéo
0,5M H2S04 a temperatura ambiente (Adaptado de [11]).

Na Figura 12, as ligas de alta entropia encontram-se na parte inferior direita do
diagrama. Estas apresentam potenciais de pite muito maiores do que as ligas de
aluminio, cobre e algumas ligas de titanio, e sGo comparaveis a acos inoxidaveis e ligas
niquel, representando sua excelente resisténcia a corrosao localizada — principal modo
de falha de ligas em ambientes contendo ions de cloro (CI"). As densidades de corrente
de corrosdo das HEAs sdo muito menores que as das ligas de cobre e de algumas ligas
de titdnio, o que sugere uma menor taxa de corrosdo. Em geral, as propriedades de
resisténcia a corrosdo generalizada e localizada das ligas de alta entropia séo
comparaveis ou superiores as ligas convencionais resistentes a corrosao nesse tipo de
solucdo [11]. Na Figura 13, comparado aos acos, as ligas de titanio, cobre e niquel, a
posicdo das HEAs na parte inferior direita do diagrama demonstram sua resisténcia a
corroséo diferenciada em meio acido, 0 que mostra o seu potencial para a aplicacao
sugerida neste trabalho.

Qiu et al. [77] desenvolveram em seu trabalho um resumo inicial consolidado dos
potenciais de corroséo e potenciais de pites para composicdes variadas de ligas de alta
entropia em meio 0,6M NaCl a 25°C que resultou em uma série galvanica, com a
incluséo de algumas classes de ligas convencionais para comparacao, apresentada na
Figura 14.
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Figura 14. Potenciais de corrosdo (Ecor) € de pite (Epi) para as HEAs em meio 0,6M

NaCl a 25°C. ( LM, SPS e AM: fabricados por laser melting, spark plasma sintering e

arc melting; (SPS*) foi tratada a 1000°C por 5 min; (SPS”) foi tratada a 500°C por 5
min e depois sinterizada a 1000°C por 5min (Adaptado de [77]).

Como pode ser observado na Figura 14, o potencial de corrosao das ligas de alta
entropia varia de, aproximadamente, -498 a -180 mVsce. Como antecipado, essas ligas
apresentam potenciais de corroséo significativamente mais nobres que os dos acos
macios e ligas de aluminio. Os potenciais de corrosdao das ligas de alta entropia
apresentadas encontram-se comparaveis aos dos acos inoxidaveis ferriticos e
austeniticos e, algumas HEAs, possuem potenciais ainda mais nobres que 0s inox
austeniticos. Quando ao potencial de pites, a maior parte das HEAs analisadas neste

resumo sdo mais positivos que os dos acos inoxidaveis ferriticos [77].
2.4 DESIGN DAS HEAs

Os estudos iniciais sobre as ligas de alta entropia concentraram-se em HEAs
compostas por elementos metalicos comuns e isso muito provavelmente se deve a
complexidade composicional e & grande quantidade de possiveis combina¢cfes de
elementos [14]. Além disso, os elementos eram selecionados de forma arbitraria, sem
objetivos especificos a serem alcangados [14]. Contudo, muito recentemente, o

desenvolvimento e design das HEAs comecaram a se diferenciar dos das ligas iniciais.
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Hoje em dia, as ligas de alta entropia sdo projetadas para atingir objetivos claros e os
elementos sao escolhidos cuidadosamente de forma a introduzir deliberadamente
mdultiplas fases, como: solu¢des sélidas, precipitados e fases amorfas, e,

consequentemente, obter microestruturas desejadas.

A literatura reporta a existéncia de algumas regras de selecdo de fases estaveis
e um método de simula¢gdo computacional termodinamica (CALPHAD) que auxiliam a
triagem dos elementos de forma a obter as fases pretendidas [14,78]. As regras de
selecdo de fases essencialmente se baseiam na abordagem paramétrica onde sdo
utilizados diferentes indicadores termodin&micos e configuracionais dos elementos [78].
Por outro lado, o método CALPHAD se baseia em célculos termodinamicos da energia
livre de Gibbs a partir de um banco de dados existente para prever as fases de equilibrio
[54]. Nesta secao, critérios de selecdo de elementos, regras de selecdo de fases e o

método CALPHAD serao vistos em mais detalhes.

2.4.1 Regras de selecédo de fases

Termodinamicamente, como visto na se¢do 2.2, a sele¢do de fases € controlada
pela energia livre de Gibbs (G) através da competicado entre a entalpia de mistura (AHmix)
e 0 produto entre a temperatura e a entropia (TASmix) (desconsiderando fatores
cinéticos). E importante destacar que, no caso da entropia, esta possui influéncia na
formacao de solugdes sdlidas quando possui valor elevado. Contudo, especificamente
no caso das HEASs, estas ja possuem alta e comparavel entropia de mistura. Assim
sendo, a entropia ndo pode ser considerada um critério efetivo para as ligas de alta

entropia [78].

A entalpia de mistura de uma liga binéria AB é dada pela Equacéo (5):

AHmx=Xi 1 51 4AHﬂ3ixCiCj ()

Outro fator importante ao considerar a selecdo de fases é a diferenca de
tamanho atébmico entre os elementos (8). Em alguns casos, a diferenca de
eletronegatividade (Ax) e de concentragao de elétrons de valéncia (VEC) também foram
consideradas Uteis para determinar a solubilidade em solucédo sélida. Entretanto, um
estudo recente de Guo e Liu [79] avaliou esses parametros como critérios para selecao
de fases e foi visto que nem a diferenca de eletronegatividade nem a concentracao de
elétrons de valéncia tem um forte efeito na determinacdo da selecao de fase entre

solucdes solidas, compostos intermetalicos e fase amorfa.
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A diferenca de raio atdmico entre os elementos € dada pela Equacéo (6):

= n . 1_Ti )2
° lzlc‘< /27=1erj ©)

onde, c e r sdo a porcentagem atdmica e raio atdbmico dos elementos, respectivamente

A relevancia dos fatores apresentados pode ser confirmada através de teorias
bem estabelecidas como a regra classica de Hume-Rothery e Inoue [80] para ligas
convencionais e outras leis empiricas como as desenvolvidas por Yang e Zhang [81], e

Guo, Hu e Liu [82] para ligas de alta entropia.
2.4.1.1 Regra de Hume-Rothery

Hume-Rothery estabeleceu o primeiro conjunto de regras empiricas de sele¢éo
de fases reportada na literatura para analisar a formacao de solug&o solida aleatoria em
ligas binérias. De forma geral, as regras estabelecem que (1) a diferenca entre os raios
atdbmicos de soluto e solvente deve ser inferior a 15%; (2) a diferenca entre as
eletronegatividades dos atomos constituintes deve ser pequena; (3) 0 numero de
elétrons de valéncia dos elementos constituintes deve ser semelhante e (4) a estrutura

cristalina deve ser a mesma [78].

2.4.1.2 Regrade Inoue

Motivados pelo ja conhecido melhor desempenho de materiais amorfos
convencionais em resisténcia, deformacéao elastica, resisténcia a corrosao e resisténcia
ao desgaste quando comparado a ligas de composicao similar, estudos relacionados a
ligas de alta entropia amorfas vem sendo conduzidos e os resultados obtidos sé&o
considerados promissores [83]. Assim, como auxilio na obtengdo desses materiais,

Inoue estabeleceu um conjunto de regras para prever a formacao de fases amorfas.

As regras estabelecem que (1) deve haver mais de trés elementos constituintes,
(2) com diferenga significativa de raio atbmico (>12%) e (3) calor negativo de mistura.
Percebe-se que, diferentemente das regras utilizadas para prever a formacgdo de
solucdo solida que buscam minimizar a diferenga entre os parametros, as regras para
formacdo de fases amorfas sugerem o contrario, de forma a obter estruturas
desordenadas de longo alcance. Embora essas regras empiricas ndo sejam aplicaveis
aos sistemas de todas as ligas, elas séo diretrizes essenciais para o projeto de ligas

amorfas [83].
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2413 AHmix - 6

De acordo com Guo [78], estatisticamente, as solu¢des soélidas podem ser
formadas quando a diferenca de raio atbmico entre os elementos é pequena (6<0,066)
e a entalpia de mistura é levemente positiva ou insignificativamente negativa
(-11,6<AHnix<3,2 kJ/mol). Estas regras podem ser uma extensao das regras de Hume-
Rothery baseada em ligas bindrias para ligas multicomponentes. Para as ligas amorfas,
0S requisitos sdo quase que exatamente contrarios aos para formacgédo de solucéo
sélida. Ou seja, a diferenca de raio atbmico deve ser grande (6> 0,064) e a entalpia de
mistura consideravelmente negativa (AHmix< -12,2 kJ/mol). Neste caso, também é
possivel notar uma conexdo com as regras de Inoue para formacdo de materiais

amorfos.

Os requisitos de AHmixe & para formacgéo de solucdes solidas e fases amorfas
apresentados anteriormente sdo condi¢des necessarias, mas ndo suficientes. Para
essas fases se formarem, € necessario também garantir a ndo formacgéo de compostos
intermetalicos. No entanto, esta tarefa ndo € simples uma vez que os compostos
intermetalicos se formam em condi¢cdes intermediarias em termos de AHmixe & em

relacé@o as solucgdes sdlidas e fases amorfas, como pode ser observado na Figura 15.

Esta regido intermediaria ndo indica que os compostos intermetalicos séo
formados, mas referem-se a condicdo em que a quantidade de compostos

intermetalicos é suficiente para ser detectada pela difracdo de raios-X.
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Figura 15. Grafico AHmix— 0 indicando as regides pertencentes as fases amorfas, as

solugdes solidas e aos compostos intermetalicos para as HEAs (Adaptado de [83]).
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Esta regra tem sido amplamente aceita e utilizada no campo do HEA como uma
regra empirica Util para prever a selecdo de fase entre solucbes sélidas, compostos

intermetalicos e a fase amorfa [78].
2414 Q-8

Yang e Zhang [81] propuseram um parametro termodinamico, Q, para substituir
AHmix na regra AHmix — & mostrada anteriormente. O parametro Q é definido pela

Equacéo (7):

_Tm ASmix
Q_ |AHmix| (7)
onde Tm é dada pela Equacao (8):
n
T = ) (T ®)

i=1

e (T,,); é atemperatura de fusdo do elemento i na liga.

A Figura 16 mostra as relagbes Q— & para a formacao de solugdes sélidas,

compostos intermetalicos e fases amorfas para as HEAs conforme Yang e Zhang [81].

S: Solugdo Solida
|: Compostos Intermetalicos
100 B: Fase amorfa

Figura 16. Grafico Q- 6 indicando as regides pertencentes as fases amorfas, as

solucdes sdlidas e aos compostos intermetalicos para as HEAs (Adaptado de [83]).

Nesta abordagem, utilizando os paradmetros Q e & para ligas multielementares,

foi proposto um novo critério para formacédo de uma solucao sélida: Q 21,1 e 6 < 6,6 %.
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2.4.2 Método CALPHAD (Computer Calculations of Phase Diagrams)

A simulacdo computacional no estudo das ligas de alta entropia se faz
necessario uma vez que o espaco composicional das mesmas é enorme e, explora-lo
apenas experimentalmente seria uma missdo extremamente demorada e dispendiosa.
Foi sugerido em literatura [60] e posteriormente verificado que o método CALPHAD
pode, assim como nas ligas convencionais, auxiliar esta tarefa, sendo assim possivel
filtrar rapidamente as ligas que nao sao consideradas promissoras para determinada
aplicacdo e, entdo, acelerar o processo de desenvolvimento das ligas
multicomponentes. De acordo com Ma et al. [84], em comparagdo com outras
abordagens para projetar HEAs como, por exemplo, regras empiricas como as vistas
anteriormente, o método CALPHAD fornece um equilibrio ideal entre eficiéncia e

preciséo.

O método CALPHAD avalia a energia livre de Gibbs de cada fase (liquidas,
solucdes solidas e compostos intermetalicos) em funcédo da temperatura, pressao e
composicao e, como definido pela segunda lei da termodinamica, a fase mais estavel e
provavel de se formar sera aguela com menor energia livre de Gibbs. Esta andlise é
feita através de interpolagfes e extrapolagdes matematicas a partir, principalmente, das

contribuicbes de sistemas binarios e ternarios.

Os parametros do modelo dos sistemas binario e ternario podem ser avaliados
considerando todas as informagdes experimentais e teoricas relevantes, seja o
diagrama de fase, o equilibrio estavel ou metaestavel e o estado de equilibrio ou néo-
equilibrio. Os conjuntos de parametros do modelo termodinémico ideal para todas as
fases em sistemas binarios e ternarios forma um banco de dados termodinamico [62].
Ao utilizar conjuntamente uma ferramenta computacional CALPHAD como o Thermo-
Calc® e o banco de dados, as propriedades termodinamicas e os equilibrios de fase nos
sistemas binario e ternario e nos sistemas multicomponentes, podem ser calculados

com base na termodindmica de Gibbs [62].

Diversos estudos reportados na literatura [84—87] analisaram a confiabilidade do
método CALPHAD na previsao de fases e foi comprovado que as simulacdes realizadas
através deste método fornecem uma avaliagdo muito consistente da estabilidade de
fase, resultando em boa concordancia com observacdes experimentais. Butler e Weaver
[86], por exemplo, estudaram a estabilidade de fases para uma liga de alta entropia

AINIiCoCrFe com variagbes de 10, 15, 20 e 30% de fragcdo atObmica de Al
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(Al1oNiz2,5Cr225C022 5F€22 5, Al1sNiz1,25Cr21,25C021,25F€21,25,  AlogNizgCroCoxFez €
Al3oNii75Cri75C0175F€175), € verificaram que, para a maior parte dos casos, as
simulacdes previram fracdes de fases razoavelmente precisas a temperaturas de 700°C
e 1050°C para uma gama de composicdes. Além disso, em geral, as simulacbes
também tenderam a capturar tendéncias observadas experimentalmente na evolucdo
de fases com a variacdo da concentracdo de Al. As composi¢cbes quimicas das fases
previstas também foram razoavelmente consistentes com as observadas por EDS. Em
um outro estudo desenvolvido por Yao et al. [85], trés HEAs refratarias, NbTaTiV,
NbTaVW e NbTaTiVW, foram projetadas por simula¢gdes termodinamicas utilizando o
método CALPHAD e sintetizadas por fusdo a arco a vacuo. Através de analises de DRX
e MEV, foi observada apenas uma fase solucdo sélida ccc no material fundido e os
autores concluiram que os resultados experimentais foram consistentes com as

previsdes do modelo computacional.

A precisao do célculo realizado pelo método CALPHAD depende exclusivamente
da qualidade da base de dados termodinamicos utilizada. No entanto, o banco de dados
termodindmico para HEAs disponivel se encontra incompleto. Isso significa que,
dependendo da composicao da liga, a precisdo das previsées da CALPHAD pode variar
significativamente. Portanto, o desenvolvimento de um banco de dados relevante é

indispensavel para exploracdo de novas composi¢des promissoras [14,62].

2.5 SINTESE E PROCESSAMENTO

Ha uma variedade de rotas de sintese e processamento das ligas de alta entropia
sendo as trés mais usuais [88]: fundigcdo, metalurgia do p6 e deposi¢cdo. Em 2014,
Murthy, Yeh e Ranganathan [56] pesquisaram e obtiveram resultados mostrando que a
partir de 2004, ano em que 0s artigos sobre ligas de alta entropia comecaram a ser
publicados, até 2013, a rota mais amplamente adotada nos estudos reportados na
literatura para a sintese de HEAs era a fundicdo, como pode ser vista na Figura 17.
Estudos mais recentes confirmam a permanéncia da utilizagcdo majoritaria de processos

de fundicdo para sintese dessas ligas [55].
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Figura 17. Namero de artigos publicados referentes as diferentes rotas de sintese das

ligas de alta entropia em cada ano (Adaptado de [56]).
2.5.1 Fundicao

Dentre as técnicas de fundigcdo, a fusdo a arco tem sido a mais utilizada para
producéo das ligas de alta entropia [56]. A Figura 18 ilustra o esquema de um forno de
fusé@o a arco. Como vantagem, a temperatura maxima alcangada durante a fuséo a arco
é alta (pré6xima de 3000°C) podendo ser ajustada pela corrente elétrica. Em geral, esta
temperatura é suficiente para fundir a maior parte dos metais utilizados na composicao
dessas ligas. Por outro lado, como desvantagem, ha a possibilidade de evaporacéo de
elementos com baixo ponto de fusdo, sendo mais dificil o controle composicional.
Nestes casos, aconselha-se o uso de outras técnicas como a fusédo por indugéo, por
exemplo [55,56]. A microestrutura tipica de solidificag@o produzida por fusdo a arco € a
estrutura dendritica [56]. No entanto, € possivel encontrar microestruturas heterogéneas
oriundas da rota de fundi¢cédo devido a varios mecanismos de segregacado causados pela

lenta taxa de solidificacdo [56].
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Figura 18. Desenho esqueméatico do método de fusédo a arco (Adaptado de [89]).
2.5.2 Deposicéao

A técnica de deposicdo é a segunda mais utilizada de acordo com os artigos
publicados (Figura 17) como rota de sintese para HEAs. Em especial, a pulverizacdo
catodica tem sido a técnica de revestimento mais amplamente utilizada para as HEAs
[90]. Esta técnica consiste basicamente na deposicdo de atomos ejetados por
bombardeamento ibnico da superficie do material desejado (alvo). Os ions que atingem
0 alvo séo gerados em um plasma magneticamente confinado em frente ao mesmo. A

Figura 19 ilustra esse processo de deposicao de filmes finos.
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Figura 19. llustracédo do processo de deposicao de filmes finos por um método

Bomba de vacuo

de pulverizacdo catodica (Adaptado de [56]).
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O objetivo de produzir filmes finos de ligas de alta entropia nas superficies de
substratos, como acos e ligas de aluminio, é de melhorar a resisténcia a corrosao,
resisténcia a oxidacao e resisténcia ao desgaste destes materiais sem elevar muito o
custo, uma vez que as HEAs sdo materiais mais nobres e produzir uma peca ou
equipamento inteiramente destas ligas ndo seria economicamente competitivo com 0s
materiais ja utilizados nas aplicacdes [56]. A técnica de pulverizacéo catddica com ligas
de alta entropia tem sido utilizadas em aplicacbes biomédicas, e observou-se que 0s
revestimentos produzidos apresentaram excelente resisténcia ao desgaste e boa
biocompatibilidade em fluidos corporais simulados [55]. No entanto, esta técnica tem
limitacBes quanto a uniformidade do filme produzido e ao tamanho do componente a ser
revestido. No caso da industria de papel e celulose, os objetos a serem revestidos sao
de grandes dimensdes como tanques e, portanto, ndo seria viavel a deposicao de filmes
finos em toda a superficie destes tipos de componentes. Além disso, de forma a garantir

a resisténcia a corroséo, € imprescindivel a deposi¢ao de filmes uniformes.
2.5.3 Metalurgia do po

Apenas uma pequena parte dos estudos reportados na literatura (Figura 17)
utilizaram a técnica de metalurgia do p6 como rota de sintese e processamento das ligas

de alta entropia.

A rota de processamento por metalurgia do pé é realizada através da técnica de
moagem de alta energia (mechanical alloying). O processo de moagem de alta energia
envolve repetidos ciclos de deformacdo, soldagem a frio, fratura das particulas e
resoldagem a frio das particulas através das constantes colisdes entre as esferas, o p6
e as paredes do recipiente [56]. A Figura 20 ilustra os fendmenos de fratura e soldagem
durante a colisdo das superficies das bolas com as particulas de p6 ou da colisdo da
bola com as particulas de pé em contato com a superficie do moinho durante a moagem
de alta energia. Durante estes processos de deformacéo, fratura e soldagem ocorre o
processo difusional dos elementos presentes no moinho, produzindo uma liga

homogénea com microestrutura muitas vezes nanocristalina ou até amorfa [56,91].

Este processo tem sido cada vez mais utilizado devido a menores custos de
fabricagdo de ligas de alta entropia nanocristalinas e por resultarem em microestruturas
mais homogéneas e em materiais com melhores caracteristicas de densificacao [92].
Estudos na literatura, como o desenvolvido por Varalakshmi, Kamaraj e Murty [93],
apontam experiencias bem sucedidas na utilizacdo desta técnica para fabricacdo de
HEASs nanocristalinas que resultaram em ligas com excelente desempenho. No entanto,

a moagem de alta energia possui algumas desvantagem e limitacbes, como por
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exemplo: a possivel contaminagdo do meio de moagem, a adequacao dos parametros
de moagem e o fato de que, na maioria dos casos, o produto é pé e requer consolidacdo
subsequente em forma de bulk [94]. No caso das ligas de alta entropia, a néo
contaminacdo do ambiente de processamento € mais importante e ainda que hajam
formas de minimizar a contaminacéo, essa condicdo ndo é a mais favoravel. A limitacéo
da obtencéo do material em p6 também é critico pois, se houver restricdo do material
produzido com relacdo a mudancas quanto crescimento de graos ou recristalizacao, e
as temperaturas do processo de consolidacdo produzirem tais modificacdes, este

processo podera ser considerado inviavel [94].

Figura 20. llustracdo do processo de moagem de alta energia e dos fenbmenos de
fratura e soldagem durante a colisdo das superficies das bolas com as particulas de
p6 ou da colisdo da bola com as particulas de p6 em contato com a superficie do
moinho (Adaptado de [95]).

Portanto, em vista das das vantagens e desvantagens dos trés processos mais
comumente utilizados na fabricacé@o das ligas de alta entropia mostradas anteriormente,

o processamento por fundicdo é considerado o mais adequado.

3 MATERIAIS E METODOS
3.1 LIGAS PROPOSTAS

A selecdo dos elementos utilizados na composi¢cdo das ligas propostas foi feita
baseada em trés critérios. O primeiro critério foi a triagem de elementos melhor
posicionados na tabela de potenciais padrao de reducao, ou seja, aqueles que possuem
potenciais positivos ou que sejam pouco negativos. Na Tabela 1 encontram-se 0s
potenciais padréo de reducédo de alguns elementos puros. O segundo critério foi o efeito
gue estes elementos provocam em ligas convencionais, como os acos. O terceiro critério
foi a viabilidade econémica e, portanto, a escolha foi feita por aqueles que possuem o
custo mais competitivo. A partir desta selecao, foram propostas trés familias: FeCrNbNi,
FeCrNbZr e FeCrCu. Em cada um destes, foram propostas diferentes ligas com adi¢cdes
de elementos como Al, Cu, Sn, Mn e Mo em composi¢cdes equiatbmicas e néo-

equiatdmicas de forma a buscar microestruturas e propriedades promissoras. Na Tabela
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8 sdo apresentadas caracteristicas dos elementos utilizados nas composi¢coes

desenvolvidas neste trabalho.

Tabela 8. Caracteristicas dos elementos utilizados nas ligas deste estudo [96].

Raio Temperatura Massa Numero
Elemento atdbmico Eletronegatividade de Fusao atbmica Atdmico
(pm) ) (u)
Fe 140 1,83 1538 55,845 26
Cr 140 1,66 1907 51,996 24
Nb 146 1,60 2477 92,906 41
Ni 124 1,91 1455 58,693 28
Zr 160 1,33 1855 91,224 40
Cu 128 1,90 1085 63,546 29
Sn 140 1,96 231 118,710 50
Al 143 1,61 660 26,982 13
Mn 127 1,55 1246 54,938 25
Mo 139 2,16 2623 95,960 42

3.1.1 FeCrNbNi

Foram sugeridas composi¢ées com adi¢fes de Al, Cu, Zr e Sn. Portanto, as ligas

sugeridas da familia FeCrNbNi foram:

FeCrNbNiCu
FeCrNbNiAl
FeCrNbNiCuAl
FeCrNbNizr
FeCrNbNiZrSn

3.1.2 FeCrNbZr

Foram sugeridas composi¢cdes com adi¢cdes de Sn, Cu e Mo. Portanto, as ligas

sugeridas da familia FeCrNbZr foram:

3.1.3 FeCrCu

FeCrNbzZrSn
FeCrNbZrCu
FeCrNbZrCuSn
FeCrNbZrSnMo

Para esta familia foi sugerida apenas uma composicdo com adi¢cdo de Al e Mn.

Portanto, a liga sugerida foi:

FeCrCuAlMn
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3.2 SIMULACAO COMPUTACIONAL

Através de simulagdes computacionais realizadas no software Thermo-Calc®
foram obtidos os diagramas de resfriamento para cada composi¢cao de liga proposta em
uma faixa de temperatura entre 500°C a 2500°C. Os célculos termodinamicos foram
realizados baseados no banco de dados das ligas de alta entropia (TCHEAL), das ligas
de titdnio (TTTI3) e das ligas de zirconio (TTZR1).

A partir das curvas de resfriamento foi possivel obter informagdes sobre a fracao
molar das fases presentes em funcéo da temperatura e, consequentemente, selecionar
as ligas mais interessantes e consideradas promissoras para este estudo. Este processo
de simulacdo e selecdo das ligas foi dividida em duas etapas conforme indicado na

Figura 21.

{ Simulacéo de ligas propostas em Simulac&o das composi¢des ndo-equiatdmicas
i composicdes eguiatomicas ; das ligas promissoras

................. b S S

[ Selecio de 3 composicbes

equiatdmicas promissoras _—> ! ndo-equiatimicas promissoras |
t FexCraNbaoZraoSngg : : Fe1gCrigNDysZrsSnyy
| FeyCraCuxMnyAl, | | FenCryuCuyMnggAly |

Figura 21. Metodologia utilizada para simulagéo e sele¢éo das ligas.

Na primeira etapa, as dez ligas propostas (sec¢des 3.1.1.1, 3.1.1.2 e 3.1.1.3)
foram simuladas em composi¢fes equiatbmicas de forma a compreender a evolugéo
das fases em cada uma delas. A partir desses resultados foram selecionadas apenas
trés das dez ligas: Fe20CraoNb2oNizAlz0, FE20Cr20Nb20Zr20SN20 € Fe20Cra0Cuzo0MnzoAlg. Os
critérios utilizados para a selecéo dessas ligas foram: numero de fases presentes (no
méximo trés), tipos (solugbes sdlidas e compostos intermetalicos), porcentagem e

composicao de fases.

Em seguida, foram propostas diversas composi¢cdes ndo-equiatbmicas para essas
ligas de forma a adequar o material para uma constituicio de fases e um arranjo
microestrutural ainda mais interessante. Para isso, determinados elementos foram
favorecidos (estabilizadores das fases desejadas), estando presentes em maiores

propor¢des atbmicas, em detrimento de outros (que beneficiam a formagao de certas
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fases ndo desejadas). Assim, foram selecionadas as ligas de composi¢cdes nao-
equiatbmicas mais promissoras: Fei1sCrisNbigNizzAls, Fe1sCrisNbieZrsSnay e
Fe22Cr23Cu1sMnieAlzs.

3.3 LIGAS PROMISSORAS

Para a realizacdo da fuséo das ligas escolhidas, foram utilizados elementos de
elevada pureza. As informacgdes dos elementos utilizados na producao das ligas estao

apresentadas na Tabela 9.

Tabela 9. Informacdes sobre os elementos utilizados para fabricacao das ligas

promissoras.

Elemento Fabricante Forma Pureza (%)
Ferro Aldrich Pedacos metdlicos 99,98
Cromo Puratronic Pedacos metalicos 99,997
Niébio Doado pela CBMM Fitas 99,70
Niquel Votorantim Pedacos metélicos 99,90
Aluminio Aldrich Pellets 99,99%
Zircbnio Doado pela INB Pedacos metalicos 99,99%
Estanho - Pedacos metalicos -
Cobre Alfa Aesar P6 prensado 99,00
Manganés Merck Pedacos metélicos 99,0

3.4 FUSAO DAS LIGAS PROMISSORAS

A quantidade adicionada de cada elemento para formar 10 g da composicdo
desejada da liga fundida foi determinada pelo percentual atdmico de cada elemento. Os
elementos foram pesados individualmente em uma balanca de precisdo de 0,0001 g. As
massas de cada elemento requeridas e reais para cada liga estdo apresentadas na
Tabela 10.
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Tabela 10. Massas requerida e real dos elementos para fabricagédo de um lingote de

10 g de cada liga.

Elemento Massa requerida (g) Massa real (g)
Fe1sCrisNbigNi2zAl2s
Fe 1,5095 1,5108
cr 1,4055 14111
Nb 3,0136 3,0164
Ni 2,8558 2,8557
Al 1,2156 1,2163
Fe1sCrisNb16ZrasSnay
Fe 1,02730 1,0281
Cr 0,9565 0,9582
Nb 1,7090 1,7076
Zr 2,6221 2,6292
Sn 3,6851 3,6863
Fe22CrasCuizsMnieAlzs
Fe 2,5431 2,5489
Cr 2,4754 2,4780
Cu 1,7099 1,7110
Mn 1,8195 1,8220
Al 1,4521 1,4532

A fuséo das ligas foi realizada em um forno elétrico a arco Biihler VARIO 400

(Figura 22), com eletrodo de tungsténio e em um prato de cobre resfriado a agua,

localizado no Laboratério de Degradacéo de Materiais (DEMAT) COPPE/UFRJ.

Os parametros de processo para a fusdo foram:

Presséo: 400 mbar de gés inerte de alta pureza (Ar)
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e Corrente
- Fe1sCrisNbigNix7Alos: entre 60 A e 90 A;
- Fe1sCrisNb1sZr2sSn27: entre 90 A e 290 A,
- Fe22Cr23CuizsMnieAlze: entre 45 A e 220 A.

Antes de realizar a fusdo das ligas foi feita a fusdo de um lingote de zircénio que é
utilizado com o objetivo de capturar qualquer oxigénio residual que tenha ficado retido
na camara apos o processo de purga e alto vacuo. A sequéncia de etapas para

realizagcdo da fusdo esta descrita a seguir:

1. Limpeza da camara, do prato de cobre e do eletrodo com um papel embebido
em alcool etilico de forma a evitar quaisquer contaminacoes;

Introducgéo e arrumacao da carga no cadinho;

Introducéo do lingote de zirconio que servird como capturador de oxigénio;
Fechamento da camara,

Realizacéo de trés purgas com argonio e vacuo até 5,5x1072 bar;

Realizacdo de alto vacuo até 8x10* bar;

Insercéo de argbnio na camara para fusao até 400 mbar;

Fuséo e refusdo da carga para formacé&o do lingote;

© 0o N o O A~ 0N

Realizacdo de vacuo para a retirada do argénio;
10. Introducéo de ar na camara,

11. Retirada do lingote.

Figura 22. Forno de fuséo a arco Buhler VARIO 400.
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Para a obtenc¢éo dos lingotes, as ligas foram fundidas. Apos a fuséo, os lingotes
foram girados 180°C para a verificagdo do aspecto superficial e, para melhorar a
homogeneizacao, foram refundidas uma Unica vez. Esse procedimento foi realizado
através de um manipulador de amostra presente no forno que permite a manipulagéo
do material sem a necessidade de abertura da camara. O resfriamento foi realizado

dentro do proprio forno.
3.5 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL
3.5.1 Difracédo de raios-X (DRX)

O ensaio de DRX permitiu identificar as fases presentes apés a fuséo para todas
as ligas. O difratbmetro utilizado para a realizacdo do teste de DRX é da marca
Shimadzu, modelo XRD-6000, instalado no Laboratdrio Multiusuario de Caracterizacao
de Materiais (LMCM), com monocromador de grafite e radiagcdo de cobre Cu-Ka onde o
comprimento de onda é A= 1,5457 A. As identificagdes das fases foram feitas com a
utilizacdo do programa Powdercell e da base de dados do livro Pearson’s Handbook
Desk Edition [97] e da base de estruturas cristalinas ICSD — Inorganic Crystal Structure
Database [98]. As condic¢des para os testes de DRX foram: varredura continua, em um

intervalo de 10 a 90°, passo de 0,02° e velocidade de 2°/min.

3.5.2 Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

A microscopia eletrbnica de varredura (MEV) teve como objetivo a

caracterizacao microestrutural das ligas apos a fusao.

A preparacao das amostras consistiu has etapas consecutivas de lixamento com
lixas SiC: 100, 220, 320, 600 e 1200, polimento em panos com pasta de diamante de 3
um e 1 um e ataque quimico com solucdo 2ml HF + 20ml HNO3z; + 250ml H>O por 20
segundos para as ligas Fe1sCrisNbigNizzAls € FeCrasCuizMnisAlzs, € por 10 segundos

para a liga Fe1sCrisNb1sZr2sSnys.

Os microscopios utilizados para a caracterizagdo microestrutural foram o JEOL
JSM 6460-LV localizado no Laboratério Multiusuario de Microscopia Eletrénica e
Microanalise, e o Tescan — Vega 3 instalado no Laborat6rio Multiusuéario de Microscopia
Eletrénica. Ambos foram utilizados para analise da morfologia das ligas com sinal de
elétrons secundarios a 20 kV. Para analise da composicdo foi utilizado apenas o
primeiro microscopio, com sinal de elétrons retroespalhados para a andlise da
composicao a 15 kV e para a identificacdo das fases foi utilizado o EDS NORAN System
Six 200.
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3.6 ENSAIO DE POLARIZACAO

Para avaliar a resisténcia a corrosdo das ligas fundidas e tratadas em temperatura

ambiente foram realizados ensaios de polarizacdo potenciodindmica.

A primeira etapa do ensaio se referiu a preparacdo das amostras. Esta consistiu
em soldar um fio de cobre em uma das faces da amostra utilizando cola prata, embuti-
las a frio em resina, lixar até a lixa SiC 1200 e polir com os panos com pasta de diamante
de 3 um e 1 um. Para evitar qualquer efeito das bordas das amostras com a resina de
embutimento, as bordas foram cobertas com base, sendo que a &rea util de ensaio foi

de aproximadamente 1 cmz.

O equipamento utilizado para a realizacdo das medidas foi o potenciostato
AUTOLAB modelo PGSTAT 100, um computador para a aquisicdo dos dados e um
béquer de 500 ml. O eletrodo de calomelano saturado (Pt, Hg/Hg>Cl./KClsa: — ECS) foi
utilizado como referéncia para medir o potencial da amostra e o contra-eletrodo de
platina foi usado para promover a corrente entre a amostra e o contra-eletrodo. O ensaio

foi realizado a temperatura ambiente em solucéo aquosa de 3,75M NaOH (pH: 12,5).

Para as curvas de polarizagdo catddica aplicou-se uma varredura do potencial,
em circuito aberto (Eo), até atingir um potencial de -2 V. Para a polarizacao anddica, foi
realizada uma varredura do potencial em circuito aberto até atingir um potencial de 2 V
usando uma velocidade de varredura de 600 mV/h. A partir destes dados é possivel
obter curvas que relacionam a densidade de corrente com o potencial como mostrado
na Figura 23. Para a determinacdo do potencial de circuito aberto foi necessario
aguardar 10 minutos para estalizacdo do potencial do conjunto e, em seguida, foi
realizada a programacéo para a fixacdo do potencial de circuito aberto como sendo o

potencial obtido apés 10 minutos de aferi¢ao.

O primeiro passo foi ensaiar a amostra sob sobrepotenciais catédicos. Em
seguida, a amostra foi ensaiada em sobrepotenciais anddicos. E essencial que as
etapas do ensaio ocorram nesta ordem uma vez que ndo ha corrosdo da amostra na

regido catddica.

Para determinar a corrente de corrosao (icorr) foi utilizado o software OriginPro 8.5 e

0 método usado compreende as seguintes etapas:

1. Através do recurso “data selector”, realiza-se a sele¢cdo da regidao onde se
considera que a curva desvia da linearidade (reta de Tafel) tanto para a curva

catodica quanto para anddica;
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2. Com o auxilio da ferramenta “Analysis-Fitting-Linear fit’, constroi-se um grafico
linear no intervalo de dados encontrado na etapa 1. O ponto em que as duas
curvas (reta catddica e anddica de Tafel) se cruzam é utilizado para o calculo da

corrente de corrosao (icor) (Figura 23).

Os valores dos potenciais de pite (Epi) € corrosdo (Ecor) podem ser obtidos
diretamente do grafico sem a necessidade de calculos, como é possivel ver na Figura
23.
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Figura 23. Curva potencial vs. densidade de corrente resultante do ensaio de

polarizacdo e as informagfes que podem ser obtidas a partir dela (Adaptado de [11]).

4 RESULTADOS E DISCUSSAO
4.1 SIMULACOES COMPUTACIONAIS

Nessa secado serdo apresentados os diagramas de resfriamento simulados para
cada liga proposta e também serdo apresentados em tabelas individuais a probabilidade
de cada elemento ocupar os sitios das fases e as fracdes molares das fases presentes
a 500°C. Através da analise dos resultados obtidos nas simulacfes (ex: tipo de fases
previstas e suas provaveis composicdes e proporcdes molares), serdo selecionadas as
ligas promissoras. E importante ressaltar que o objetivo é buscar a formac&o de uma
fase, preferencialmente solugdo sdlida, ou uma microestrutura bifasica similar a

proposta dos agos duplex que visam otimizar as propriedades do material.
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O simbolo “#” ao lado da identificagdo de algumas fases é utilizado para denotar
uma fase de estrutura igual, mas de composicao diferente de outra fase ja existente
naquele diagrama. A composicao das fases é apresentada em funcéo da probabilidade
de ocupacédo dos atomos de cada elemento em cada sitio. Estes sitios se referem a
cada espaco distinto da estrutura cristalina como, por exemplo, em uma estrutura do
tipo AB, ha dois sitios sendo um, o sitio 1 ocupado predominantemente por &tomos de

A e o outro, o sitio 2 ocupado por atomos de B.
4.1.1 Ligas Propostas

4.1.1.1 Familia FeCrNbNi

As Figuras 24 a 29 representam as curvas de resfriamento obtidas por simulagdo
computacional para as ligas equiatdbmicas FeCrNbNiCu, FeCrNbNiAl, FeCrNbNiCuAl,
FeCrNbNiZr e FeCrNbNiZrSn, respectivamente.

e FeCrNbNiCu
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@ LIQUID#2
2
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Figura 24. Curva de resfriamento da liga equiatdmica FeCrNbNiCu (Base de dados
TCHEAL1).

O processo de solidificacdo na liga FeCrNbNiCu (Figura 24) inicia-se a,
aproximadamente, 1540°C com a formacao da fase C14_LAVES. A partir de 1200°C é

dado inicio a formacgéo da fase FCC_L12 (cubica de face centrada) seguida da formacgéo
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de uma segunda fase cubica de face centrada, FCC_L12#2 a 1120°C, temperatura na
gqual a liga se torna completamente solidificada. Proximo a 1000°C, a fase FCC_L12
comeca a dar lugar a fase BCC_B2 (cubica de corpo centrada) até que a primeira deixa
de existir em 870°C. Um comportamento similar acontece, préximo a 900°C, para a fase
Cl14_LAVES que da lugar a formacdo da fase NI3TA D04 e tem sua fracdo molar
consideravelmente reduzida devido a continuacdo do processo de transformacéo das
fases BCC_B2 e NI3TA_DO04.

De acordo com a analise do diagrama da Figura 24 e dos processos de
solidificacdo e transformacéo de fases nele ilustrados, a liga FeCrNbNiCu apresenta
quatro fases sélidas, sendo estas: C14 LAVES, NISTA D04, FCC _L12#2e BCC B2. A
Tabela 11 apresenta as probabilidades dos elementos estarem presentes nos sitios de

cada fase prevista e a Tabela 12 suas constituicdo e fracdes molares a 500°C.

Tabela 11. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbNiCu.

FeCrNbNiCu
Sitios Elemento C14_LAVES NI3TA_D04 FCC_L12#2 BCC_B2
Fe 63,38 3,64 0,07 5,43
Cr 22,91 1,13 0,01 94,50
1 Nb 0,00 0,00 0,00 0,00
Ni 13,70 95,22 1,77 0,07
Cu 0,00 0,00 98,15 0,00
Fe 0,11 0,01 0,07 5,43
Cr 0,00 0,00 0,01 94,45
2 Nb 99,10 99,99 0,00 0,00
Ni 0,44 0,00 1,77 0,07
Cu 0,35 0,00 98,15 0,00

Tabela 12. Fases e suas fragdes molares a 500°C presentes na liga FeCrNbNiCu.

FeCrNbNiCu
Fases Tipo FracGes molar de fases (%)
Cl14 LAVES AB; (hexagonal) 41%
NI3TA_DO4 AmBhn 22%
FCC_L12#2 AB3 20%
BCC_B2 AB 17%
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Esta liga é constituida principalmente de compostos intermetélicos (C14_LAVES
e NI3TA _D04) presentes, no total, em 63%, enquanto as soluc¢des sdlidas (BCC B2 e

FCC_L12) estdo presentes em proporcdes inferiores, totalizando 37%.

A composicdo microestrutural desta liga ndo é interessante para a proposta
deste trabalho. Primeiramente, a liga é composta por, além das solucfes sélidas, dois
tipos diferentes de compostos intermetalicos que estdo presentes majoritariamente.
Segundo, estes sao, geralmente, considerados frageis [99] e por conterem certo teor de
cromo, ainda que pequeno como no caso do composto do tipo NI3TA D04,
empobrecem a matriz, tendendo a reduzir a capacidade da liga de resistir a ambientes
corrosivos uma vez que a fase ndo se encontra em proporcéo expressiva [100]. Outra
razéo é que, de acordo com a Tabela 11, as fases BCC_B2 e FCC_L12 séo basicamente

compostas por Cu e Cr puros, respectivamente, indicando a imiscibilidade dos mesmos.

Uma alternativa seria alterar a fracdo atdmica dos elementos de forma a
solubilizar ou incorporar o Cu e o Cr em uma outra fase que nao seja deletéria, reduzir
ou eliminar consideravelmente as fases deletérias e propiciar o aumento da solucdo
sélida. No entanto, este processo € dificultado pelo fato das fases totalizarem uma alta
fracdo molar e serem constituidas por elementos diferentes. Ou seja, ndo ha elementos
comuns para serem reduzidos ou favorecidos sem que se altere a composicao das
outras fases na intengcdo oposta a que se deseja (reduzir ou aumentar a fragdo). Nessa

tentativa, até mesmo novas fases indesejadas podem ser formadas.

Em virtude dos aspectos argumentados acima, esta composicdo foi descartada

como possivel opcéo de estudo.
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Figura 25. Curva de resfriamento da liga equiatdbmica FeCrNbNiAl (Base de dados:

1000 1250 1500 1750 2000 2250 2500
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TCHEAL).

O processo de solidificagéo para a liga FeCrNbNiAl inicia-se & aproximadamente
1760°C com a formacéo da fase C14_LAVES. A aproximadamente 1400°C é dado inicio
a solidificacdo da fase BCC_B2#2 (cubica de corpo centrado), onde a liga se torna
completamente solidificada, seguida da formacao de outra fase cubica de face centrada,

BCC_B2, a aproximadamente 1300°C.

Entdo, conforme a analise do diagrama da Figura 25 e dos processos de
solidificacao nele ilustrados, a liga FeCrNbNiAl apresenta trés fases sélidas, sendo
estas: C14 _LAVES, BCC_B2#2 e BCC_B2. A Tabela 13 apresenta as probabilidades

dos elementos estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 14 suas

constituicao e frac6es molares a 500°C.
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Tabela 13. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbNiAl.

FeCrNbNiAl
Sitios Elemento C14 LAVES BCC_B2#2 BCC_B2
Fe 48,57 0,44 1,46
Cr 41,51 0,03 98,20
1 Nb 0,00 0,00 0,00
Ni 4,20 99,53 0,00
Al 5,72 0,00 0,34
Fe 0,01 2,33 1,46
Cr 0,11 0,91 98,20
2 Nb 99,86 0,07 0,00
Ni 0,02 0,26 0,00
Al 0,00 96,43 0,34

Tabela 14. Fases e suas fragdes molares a 500°C presentes na liga FeCrNbNiAl.

FeCrNbNiAl
Fases Tipo FracGes molar de fases (%)
Cl14 LAVES AB; (hexagonal) 60%
BCC_B2#2 AB 38%
BCC_B2 AB 2%

A liga FeCrNbNiAl é composta 60% pela fase C14 LAVES e um total de 40% de
fase solugdo solida cubica de corpo centrada, BCC_B2#2 e BCC_B2. Como ja
mencionado para a liga anterior, a fase C14 LAVES possui, em geral, um efeito
deletério aos materiais por ser fragil, estd presente em grande propor¢do -
diferentemente do que em geral ocorre em materiais convencionais — e, no caso
especifico desta composicao, retém atomos de elementos importantes para resisténcia
a corrosao que poderiam estar melhor distribuidos em outras fases como a solucao
sélida. No entanto, é importante entender que, por serem ligas a base de Fe-Cr, a
formacdo da fase tipo laves é quase inevitavel e, entdo, se for possivel o
estabelecimento de uma microestrutura bifasica composta por elementos resistentes a
corrosao, pode ocorrer a manutencao desta propriedade. Além disso, essa nova classe
de materiais ainda se encontra em carater exploratério, sendo importante entender
como essa fase se comporta nas ligas multicomponentes. Portanto, essa microestrutura

pode ser considerada interessante.
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Primeiramente, o nimero de fases é reduzido sendo uma delas solugéo sélida
em grande proporc¢ao (praticamente duas fases se encontram presentes uma vez que a
fase BCC_B2 existe em apenas 2% da composi¢cao microestrutural da liga). Além disso,
pode ser possivel reduzir a fracdo da fase BCC_B2 por resfriamento rapido e diferentes
estequiometrias podem permitir um novo balanco de fases, tentando se aproximar de

uma proporcgéo de 50% de cada fase.

Portanto, esta € uma liga em potencial para a aplicacdo proposta neste estudo e
serdo simuladas composicdes ndo-equiatbmicas para aperfeicoamento das fases

contidas nela.
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Figura 26. Curva de resfriamento da liga equiatdbmica FeCrNbNiCuAl (Base de dados:
TCHEAL).

A liga FeCrNbNiCuAl tem seu processo de solidificagdo iniciado com a formacao
da fase C14_LAVES a aproximadamente 1700°C. Proximo a 1160°C duas novas fases
cubicas de corpo centrado, BCC_B2 e BCC_B2#2, comecam a se solidificar. A liga se
torna completamente solidificada proximo a 1000°C. Em aproximadamente 860°C, a
fase BCC_B2#2 tem sua fragdo molar continuamente reduzida devido a transformacao
parcial em FCC_L12#2 que, por sua vez, tem aumento da sua fragdo molar com a
reducdo da temperatura, 0 que mostra que parte da fase cubica de corpo centrada é

transformada em cUlbica de face centrada.
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Assim, de acordo com a andlise do diagrama da Figura 26 e dos processos de
solidificacdo nele mostrados, a liga FeCrNbNiICUuAl apresenta quatro fases sdlidas,
sendo estas: C14 LAVES, BCC_B2#2, FCC_L12#2 e BCC_B2. A Tabela 15 apresenta
as probabilidades dos elementos estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e

a Tabela 16 suas constituicao e fragdes molares a 500°C.

Tabela 15. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbNiCuAl.

FeCrNbNiCuAl
Sitios Elemento C14 LAVES BCC B2#2 FCC _L12#2 BCC B2

Fe 67,40 1,03 0,02 1,37
Cr 27,94 0,00 0,00 98,42
Nb 0,00 0,00 0,00 0,00
! Ni 1,80 88,55 1,41 0,00
Cu 2,63 10,42 90,76 0,00
Al 0,24 0,00 7,79 0,21
Fe 0,00 0,55 0,02 1,37
Cr 0,03 0,00 0,00 98,42
Nb 99,96 0,02 0,00 0,00
? Ni 0,00 0,26 1,41 0,00
Cu 0,00 15,93 90,76 0,00
Al 0,00 83,24 7,79 0,21

Tabela 16. Fases e suas fragdes molares a 500 °C presentes na liga FeCrNbNiCuAl.

FeCrNbNiCuAl

Fases Tipo Fracdes molar de fases (%)
Cl1l4 LAVES AB: (hexagonal) 50
BCC_B2#2 AB 34
FCC_L12#2 AB 15
BCC_B2 AB 1

A liga FeCrNbNiAl é composta 60% pela fase C14_LAVES, 34% por BCC_B2#2,
15% por FCC_L12#2 e 1% pela BCC_B2. Nesta composicdo, ainda que atomos de Cu
tenham a probabilidade de ocupar sitios da fase BCC_B2#2, a fase FCC_L12#2, por
ser majoritariamente composta por Cu, a tendéncia € que este elemento permaneca

imiscivel. Portanto, a liga ndo é considerada promissora.
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Figura 27. Curva de resfriamento da liga equiatdbmica FeCrNbNiZr (Base de dados:
TCHEAL1).

Para a liga FeCrNbNiZr o processo de solidificagcdo se inicia com a formacéo da
fase C14_LAVES a, aproximadamente, 1630°C. Em torno de 1400°C € dado o inicio a
formacgdo de uma nova fase de laves, C15 LAVES, a partir da transformacao parcial da
fase C14_LAVES. Em seguida, proximo a 1180°C, a fase NiZr comeca a formar e a liga
se torna totalmente sélida. A dltima fase a ser formada € a MU_PHASE, préximo a

680°C, em decorréncia de uma transformacéo parcial da fase C14 LAVES.

Assim, de acordo com a analise do diagrama da Figura 27 e dos processos de
solidificacao nele mostrados, a liga FeCrNbNiZr apresenta quatro fases sélidas, sendo
estas: C14 LAVES, NiZr, C15 LAVES e MU _PHASE. A Tabela 17 apresenta as
probabilidades dos elementos estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a

Tabela 18 suas constituicdo e fracdes molares a 500°C.
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Tabela 17. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbNiZr.

FeCrNbNizr
Sitios Elemento C14_LAVES C15 LAVES Nizr MU_PHASE
Fe 49,74 31,40 0,00 75,18
Cr 48,43 62,01 0,00 0,00
1 Nb 0,39 0,00 0,00 24,82
Ni 1,44 6,59 100,00 0,00
Zr 0,00 0,00 0,00 0,00
Fe 0,00 0,00 0,00 0,00
Cr 0,00 0,00 0,00 0,00
2 Nb 99,87 46,78 0,00 100,00
Ni 0,00 0,00 0,00 0,00
Zr 0,13 53,22 100,00 0,00
Fe 0,00 0,00 0,00 93,26
Cr 0,00 0,00 0,00 1,52
3 Nb 0,00 0,00 0,00 0,19
Ni 0,00 0,00 0,00 5,03
Zr 0,00 0,00 0,00 0,00
Fe 0,00 0,00 0,00 0,00
Cr 0,00 0,00 0,00 0,19
4 Nb 0,00 0,00 0,00 99,81
Ni 0,00 0,00 0,00 0,00
Zr 0,00 0,00 0,00 0,00

Tabela 18. Fases e suas fragcdes molares a 500°C presentes na liga FeCrNbNiZr.

FeCrNbNizr
Fases Tipo Fracdes molar de fases (%)
Cl4_LAVES AB;(hexagonal) 57%
C15 LAVES  AB:(cubica) 3%
NiZr AB 39%

MU_PHASE AB,CD4

1%

A liga FeCrNbNiZr é composta por 58% C14_LAVES, 2% C15 LAVES, NiZr 39% e

1% MU_PHASE. Ou seja, a liga é basicamente composta por compostos intermetalicos

sendo a maior parte da composicdo considerada, em geral, fragil, mesmo considerando
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que o resfriamento rapido do material fundido no forno poderia evitar a formacao da

MU_PHASE, a existéncia da fase C15 LAVES, mesmo que em fracdo baixa, faz com

gue essa composicao seja interessante. Portanto, ndo é considerada promissora.
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Figura 28. Curva de resfriamento da liga equiatdmica FeCrNbNiZrSn (Base de dados

TTZrl).

A liga FeCrNbNiZrSn tem seu processo de solidificacdo iniciado em torno de

1510°C com a formacéo da fase LAVES. Em seguida, em aproximadamente 1330°C, a

fase A5B3 comeca a se formar. Em temperaturas proximas a 500°C sdo formadas duas
novas fases, BETA e ZRCN a partir das fases LIQUID e LAVES. No entanto, é possivel

observar que, mesmo em 500°C, ainda ha a presenca de fase liquida e em grande

proporgéo (Tabela 19).

59



Tabela 19. Fases e suas fracdes molares a 500°C presentes na liga FeCrNbNiZrSn
(Base de dados TTZrl).

FeCrNbNiZrSn

Fases FracOes molar de fases (%)

LAVES 49%
LIQUID 32%
A5B3 17%
ZrCN 1%
BETA 1%

A base de dados utilizada para a geracdo deste diagrama foi a de ligas de
zirconio (TTZrl) uma vez que a base de dados para ligas de alta entropia se encontra
ainda incompleta e, portanto, ndo possui todos 0s elementos presentes ha composicao
desta liga. Para confirmar o resultado, foi utilizada outra base de dados que possui 0s
elementos presentes nesta composi¢cdo. Esta base de dados € a de ligas de titanio

(TTTi) e o diagrama de resfriamento gerado através desta se encontra na Figura 29.
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Figura 29. Curva de resfriamento da liga equiatdmica FeCrNbNiZrSn (Base de dados
TTTI).
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De acordo com a Figura 29, a liga FeCrNbNiZrSn inicia a solidificagdo em
aproximadamente 1500 °C com a formacéo da fase LAVES, sendo esta a Unica fase a
se formar. Ou seja, este diagrama nao prevé a formacao das fases A5B3, BETA e ZRCN
como visto na Figura 28. No entanto, assim como no diagrama previsto pela base de
dados TTZrl, a previsdo pela base de dados TTTi também é de permanéncia da fase
liguida até a temperatura de 500 °C estando estas fases presentes em fracbes

equimolares (Tabela 20).

Este resultado pode ser explicado ou pela severa diferenca entre o ponto de
fusdo do estanho comparado aos demais elementos (Tabela 8) ou pelo possivel “gap”
de informaces nas bases de dados utilizadas uma vez que estas nao sao préprias para

ligas de alta entropia.

Tabela 20. Fases e suas fragdes molares a 500 °C presentes na liga FeCrNbNiZrSn
(Base de dados TTTi).

FeCrNbNiZrSn

Fases FracOes molar de fases (%)
LAVES 50%
LIQUID 50%

Uma solugéo seria simular os diagramas de resfriamento para temperaturas
proximas ao ponto de fusdo do Sn (231°C). No entanto, é conhecida a limitacdo do
programa Thermo-Calc em simulacdes para temperaturas inferiores a 500 °C onde o
equilibrio termodindmico é altamente improvavel devido a lenta difusdo e, assim, os
resultados ndo sdo considerados acurados [101]. Portanto, devido aos resultados
obtidos e as limitacdes das bases de dados e das simulagfes, ndo foi possivel analisar
os diagramas de resfriamento de forma adequada e, assim, esta composi¢do sera

descartada.
4.1.1.2 Familia FeCrNbZr

As Figuras 30 a 33 representam as curvas de resfriamento obtidas por simulag&o
computacional para as ligas equiatdmicas FeCrNbZrCu, FeCrNbzZrSn, FeCrNbZrCuSn

e FeCrNbZrSnMo, respectivamente.
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Figura 30. Curva de resfriamento da liga equiatdbmica FeCrNbZrCu (Base de dados:
TCHEAL1).

A solidificacdo da liga FeCrNbZrCu inicia-se em, aproximadamente, 1590°C com
a formacdo da fase C14 LAVES. Em 1340°C, esta tem a sua fragdo molar
continuamente reduzida até 1225°C, onde deixa de existir para promover a formacgéo
das fases C15_LAVES, que se inicia a 1340°C, e BCC_B2 que se inicia logo em seguida
a 1320°C. Por volta de 1000°C, a fase C51ZR14 comeca a precipitar a partir da fase
liquida remanescente. A baixas temperaturas, proximo de 630°C, é formada a fase

MU_PHASE. Esta liga se torna completamente solidificada préximo de 930°C.

Assim, de acordo com a analise do diagrama da Figura 30 e dos processos de
solidificacao nele mostrados, a liga FeCrNbZrCu apresenta quatro fases sélidas, sendo
estas: C15_LAVES, C51ZR14, BCC_B2 e MU_PHASE. A Tabela 21 apresenta as
probabilidades dos elementos estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a

Tabela 22 suas constituicdo e fracdes molares a 500°C.
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Tabela 21. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbZrCu.

FeCrNbZrCu
Sitios Elemento C15 LAVES C51ZR14 BCC_B2 MU_PHASE
Fe 46,85 0,00 0,38 75,33
Cr 53,15 0 0,11 0,00
1 Nb 0,00 0,00 99,42 24,67
Zr 0,00 0,00 0,07 0,00
Cu 0,00 100,00 0,02 0,00
Fe 0,00 0,00 0,00 0,00
Cr 0,00 0,00 0,00 0,00
2 Nb 22,75 0,00 100,00 100,00
Zr 77,25 100,00 0,00 0,00
Cu 0,00 0,00 0,00 0,00
Fe 0,00 0,00 0,00 98,64
Cr 0,00 0,00 0,00 0,96
3 Nb 0,00 0,00 0,00 0,39
Zr 0,00 0,00 0,00 0,00
Cu 0,00 0,00 0,00 0,01
Fe 0,00 0,00 0,00 0,00
Cr 0,00 0,00 0,00 0,08
4 Nb 0,00 0,00 0,00 99,92
Zr 0,00 0,00 0,00 0,00
Cu 0,00 0,00 0,00 0,00

Tabela 22. Fases e suas fracdes molares a 500 °C presentes na liga FeCrNbZrCu.

FeCrNbZrCu
Fases Tipo FracGes molar de fases (%)
C15 LAVES AB; (clbica) 52%
C51ZR14 As1B14 25%
MU_PHASE AB2CoDa 12%
BCC B2 AB 11%

A liga FeCrNbzrCu é composta por 52% de fase C15_LAVES, 25% de C51ZR14,
12% de MU_PHASE e 11% de BCC_B2. Assim, a composi¢ao microestrutural desta liga

ndo é classificada como potencial para este projeto. Primeiro, para este caso ha grande
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numero de fases, em quantidades expressivas (minimo de 11%) e, de acordo com as
informacBes presentes na Tabela 21, ha pouca possibilidade de solubilizacdo ou
redistribuicdo dos elementos nas fases previstas. Segundo, 64% da composicao da liga
€ de compostos intermetalicos usualmente considerados frageis (C15 LAVES e
MU_PHASE), estando a fase de solu¢do sélida BCC_B2 presente minoritariamente.

Assim, pode-se considerar que esta possui apenas pouca ou henhuma contribuicao.

Para obter uma composicdo microestrutural mais interessante, uma alternativa seria
alterar a fracdo atdbmica dos elementos através de composi¢cdes ndo-equiatdmicas de
forma a reduzir ou eliminar fases como C15 LAVES e MU_PHASE (esta principalmente
uma vez que esta presente em baixa fracdo) e favorecer a fase BCC_B2. Para isso,
elementos estabilizadores da solucédo sélida ccc (Fe, Cr e Nb) devem ser priorizados e
os principais elementos dos intermetélicos devem ser reduzidos (Fe, Cr e Nb). No
entanto, como mostrado acima, os elementos que devem ter seus teores reduzidos e
aumentados sdo 0s mesmos. Isto posto, ndo ha como induzir uma microestrutura mais

interessante. Assim, esta liga ndo seré considerada para esta aplicacao.
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Figura 31. Curva de resfriamento da liga equiatdmica FeCrNbZrSn (Base de dados:
TTTI).
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A liga FeCrNbZrSn tem seu processo de solidificagdo iniciado em torno de
1625°C com a formacéao da fase LAVES. Em seguida, préximo a 1135°C, é formada a

fase HCP_AS3. Assim, a temperatura de solidificacéo total da liga € 1135°C.

De acordo com a andlise do diagrama da Figura 31 e dos processos de
solidificacdo nele mostrados, a liga FeCrNbZrSn apresenta duas fases sdélidas, sendo
estas: LAVES e HCP_A3. A Tabela 23 apresenta as probabilidades dos elementos
estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 24 suas constituicdo e

fracBes molares a 500°C.

Tabela 23. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbZrSn.

FeCrNbZrSn
Sitios Elemento LAVES HCP_A3
Fe 49,99 0,00
Cr 49,98 0,02
Nb 0,03 0,00
! Ni 0,00 0,00
Zr 0,00 49,98
Sn 0,00 50,00
Fe 0,00 0,00
Cr 0,01 0,00
Nb 99,94 0,00
? Ni 0,00 0,00
Zr 0,05 0,00
Sn 0,00 0,00

Tabela 24. Fases e suas fragdes molares a 500°C presentes na liga FeCrNbZrSn.

FeCrNbZrSn
Fases Tipo Fracdo molar de fases (%)
LAVES AB: (hexagonal) 60
HCP_A3 A 40

A composi¢ao microestrutural da liga FeCrNbZrSn consiste em 60% de fase
LAVES e 40% de fase HCP_A3. Uma das ligas ja consideradas promissoras para este
estudo tem como solucéo sélida a fase cubica de corpo centrado. Nesta composicéo, a

fase de solugdo solida € hexagonal compacta e, a possibilidade de estudar uma
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segunda fase, com caracteristicas diferentes, é interessante para entender qual
estrutura e elementos potencializam a resisténcia a corrosao. Portanto, esta pode ser
uma configuracdo interessante para a aplicacdo proposta neste estudo caso a
constituicdo de fases seja aperfeicoada. Com esse obijetivo, através de composicdes
nao-equiatdmicas, pode ser possivel expandir a fragdo molar da fase hexagonal em

detrimento a fase intermetalica.

Assim, esta € uma das ligas que foi considerada promissora e sera avaliada mais a

frente com relacdo a composicdes ndo-equiatdmicas.
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Figura 32. Curva de resfriamento da liga equiatbmica FeCrNbZrCuSn (Base de dados:
TTTI).

A solidificacdo da liga FeCrNbZrCuSn se inicia a 1625°C com a formagéo da fase
LAVES e essa se mantém como a Unica fase sélida até 840°C quando a fase HCP_A3
(hexagonal de corpo centrado) se forma. Em seguida, em 670°C, a liga se solidifica por

completo com a formacao da fase FCC_A1 (cubica de face centrado).

De acordo com a andlise do diagrama da Figura 32 e dos processos de

solidificacao nele mostrados, a liga FeCrNbZrCuSn apresenta trés fases solidas, sendo
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estas: LAVES, HCP_A3 e FCC_AL. A Tabela 25 apresenta as probabilidades dos
elementos estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 26 suas

constituicao e fragcdes molares a 500 °C.

Tabela 25. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada
fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbZrCuSn.

FeCrNbZrCuSn
Sitios Elemento LAVES HCP_A3 FCC_A1l
Fe 49,61 0,00 1,12
Cr 50,20 0,01 0,00
Nb 0,19 0,00 0,04
1 Ni 0,00 0,00 0,00
Zr 0,00 50,79 0,03
Cu 0,00 0,10 95,50
Sn 0,00 49,10 3,31
Fe 0,00 0,00 0,00
Cr 0,00 0,00 0,00
Nb 99,98 0,00 0,00
2 Ni 0,02 0,00 0,00
Zr 0,00 0,00 0,00
Cu 0,00 0,00 0,00
Sn 0,00 0,00 0,00

Tabela 26. Fases e suas fragdes molares a 500 °C presentes na liga FeCrNbZrCuSn.

FeCrNbZrCuSn
Fases Tipo FracGes molar de fases (%)
LAVES AB: (hexagonal) 50
HCP_A3 A 32
FCC_Al A 18

A liga FeCrNbZrCuSn é composta por 50% fase LAVES, 32% fase HCP_A3 e 18%
fase FCC_AL. Apesar da presenca de duas solugdes solidas de estruturas diferentes
(hc e cfc) serem muito interessantes para a proposta deste trabalho uma vez que se
assemelham a proposta das ligas duplex, novamente, como nas outras composi¢cdes

propostas nesta familia, o cobre se mostra praticamente imiscivel uma vez que o teor
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de cobre na fase FCC_ALl é altissimo, sendo esta fase praticamente composta por Cu
puro. Este fato é contrario a definicdo das ligas de alta entropia que propde a formacéao
de solucbes sélidas aleatrias compostas pelos elementos presentes na composicao

proposta. Portanto, esta composicdo nao é considerada promissora.

De posse de todos os resultados das ligas da familia FeCrNbZr com adicdes de Cu,
€ possivel concluir que sua adicdo ndo é recomendada. Isto se deve ao fato deste
elemento ter se mantido praticamente segregado, formando fase cfc, para todas as

composicles e nédo ter sido possivel manté-lo associado a fase de laves ou a qualquer

outra solucao solida.

e FeCrNbZrSnMo
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Figura 33. Curva de resfriamento da liga equiatdmica FeCrNbZrSnMo (Base de dados:
TTTi).

Proximo a 1820°C é dado inicio a solidificacdo da liga FeCrNbZrSnMo com a
formagéo da fase BCC_AZ2. Por volta de 1630°C ocorre a formagéo da fase LAVES. A

tltima fase a se formar e tornar a liga completamente sélida ¢ a HCP_A3 em torno de

1160°C.

Conforme a andlise do diagrama da Figura 33 e dos processos de solidificacdo
nele indicados, a liga FeCrNbZrSnMo apresenta trés fases solidas, sendo estas:

BCC_B2, LAVES e HCP_A3. A Tabela 27 apresenta as probabilidades dos elementos
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estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 28 suas constituicdo e

fracBes molares a 500°C.

Tabela 27. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada
fase prevista a 500°C para a liga FeCrNbZrSnMo.

FeCrNbZrSnMo
Sitios Elemento LAVES HCP_A3 BCC_A2
Fe 50,14 0,00 0,13
Cr 49,84 0,02 0,67
Nb 0,00 0,00 35,07
1 Ni 0,00 0,00 0,00
Zr 0,00 49,97 0,00
Sn 0,00 50,01 0,00
Mo 0,02 0,00 64,12
Fe 0,00 0,00 0,00
Cr 0,01 0,00 0,00
Nb 64,73 0,00 0,00
2 Ni 0,00 0,00 0,00
Zr 0,10 0,00 0,00
Sn 0,00 0,00 0,00
Mo 35,16 0,00 0,00

Tabela 28. Fases e suas fragdes molares a 500 °C presentes na liga FeCrNbZrSnMo.

FeCrNbZrSnMo
Fases Tipo FracGes molar de fases (%)
LAVES AB: (hexagonal) 50
HCP_A3 A 32
BCC_A2 A 18

A liga FeCrNbZrSnMo é composta por 50% de fase de LAVES, 32% por HCP_A3
e 18% por BCC_A2. As informagdes contidas na Tabela 27 mostram a existéncia de
duas solugdes sdlidas com estruturas cristalinas diferentes, HCP_A3 e BCC_A2,
contendo cada uma dois elementos principais, fazendo com que a ideia de criar uma
liga monofésica ou bifasica que comporte a maior parte dos elementos nédo seja

alcancada dada a fracdo molar dessas fases, o que tornaria muito dificil garantir a
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solubilizacdo de uma destas durante a solidificagdo. Assim, a liga ndo é considerada

promissora.

As duas familias que tinham em comum a base Fe-Cr-Nb tiveram alguns
aspectos em comum. Primeiramente, todas as composi¢des formaram fase de laves
contendo basicamente (Fe,Cr):Nb, ou seja, composta pelos elementos fixos destas
familias enquanto os demais elementos sugeridos como adicédo ficaram distribuidos em
solucBes solidas e outros compostos intermetalicos. Como j4 dito anteriormente, as
adicdes de Cu ndo sdo recomendadas uma vez que este elemento permanece
praticamente segregado, formando solucdes sélidas cfc. O mesmo comportamento de
segregacdo foi observado com relagdo ao cromo para as ligas FeCrNbNiCu,
FeCrNbNiAl e FeCrNbNiCuAl, sendo as duas Ultimas em teores muito pequenos.
Quanto as solucdes sélidas formadas, a maior parte ficou concentrada em estruturas
ccc e hc, de acordo com as estruturas cristalinas dos elementos principais que as
compdem, como os casos das ligas FeCrNbNiAl com NiAl (bcc), e FeCrNbZrCuSn e
FeCrNbZrSnMo com Zr-Sn (hc) e Nb-Mo (ccc), respectivamente.

Portanto, com base no numero e no tipo de fases formadas, bem como na
distribuicdo do elemento e fracao de fases, para estas familias de ligas apenas as ligas
FeCrNbNiAl e FeCrNbZrSn foram consideradas promissoras para dar sequéncia aos

testes praticos.
4.1.1.3 Familia FeCrCu

Com o intuito de buscar uma composicao equiatbmica alternativa as das familias
com base Fe-Cr-Nb, uma vez que para todas as composicdes foi formada a fase de
laves (Fe,Cr)2Nb, e, para as ligas contendo Cu ocorreu a existéncia de Cu segregado
na microestrutura, foi idealizada a simulacdo de uma composi¢cdo sem Nb, mas

mantendo o Cu devido a sua alta resisténcia a corrosao.

e FeCrCuMnAl

A Figura 34 representa a curva de resfriamento obtida por simulagdo computacional

para a liga equiatdmica FeCrCuMnAl.
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Figura 34. Curva de resfriamento da liga equiatbmica FeCrCuMnAl (Base de dados:
TCHEAL1).

A solidificagé@o da liga FeCrCuMnAl é iniciada com a formacgéo da fase BCC_B2
em, aproximadamente, 1430°C. Por volta de 1000°C uma segunda fase clbica de corpo
centrado se forma, BCC_B2#2, e a liga se solidifica totalmente. Em temperaturas

préximas a 695°C sdo formadas as fases FCC_L12 e SIGMA.

Conforme a andlise do diagrama da Figura 34 e dos processos de solidificacdo
nele indicados, a liga FeCrCuMnAl apresenta quatro fases sélidas, sendo estas:
BCC_B2, BCC_B2#2, SIGMA e FCC_L12. A Tabela 29 apresenta as probabilidades
dos elementos estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 30 suas

constituicao e fragbes molares & 500°C.

A composi¢cdo microestrutural desta liga é muito interessante. Composta
majoritariamente por solucdes sélidas dos tipos cubica de corpo centrado (72%) e
cubica de face centrada (11%), estas totalizam 83% da fracdo molar de fases deste
material. Por outro lado, tém-se, minoritariamente, a fase SIGMA que se encontra
presente em 17%. Este intermetdlico, por sua vez, é conhecido por sua alta dureza e
alta fragilidade em acos [102]. Além disso, a fase SIGMA tem cromo presente em sua

composicdo (Tabela 29) e, portanto, € responsavel por retirar este elemento da matriz,
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empobrecendo-a e deixando-a mais susceptivel & corrosdo. Consequentemente, a fase

SIGMA ¢ indesejada para a aplicacéo proposta neste estudo.

Tabela 29. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada
fase prevista a 500°C para a liga FeCrCuMnAl.

FeCrCuMnAl
Sitios Elemento BCC_B2#3 BCC_B2 SIGMA FCC_L12
Fe 58,64 6,51 85,17 0,05
Cr 0,00 61,70 3,43 0,00
1 Cu 38,36 0,00 0,00 82,84
Mn 2,50 24,15 11,38 1,86
Al 0,50 7,64 0,02 15,25
Fe 0,66 6,51 0,00 0,05
Cr 0,07 61,70 100 0,00
2 Cu 2,87 0,00 0,00 82,84
Mn 30,57 24,15 0,00 1,86
Al 65,83 7,64 0,00 15,25
Fe 0,00 0,00 0,67 0,00
Cr 0,00 0,00 29,56 0,00
3 Cu 0,00 0,00 0,00 0,00
Mn 0,00 0,00 69,67 0,00
Al 0,00 0,00 0,10 0,00

Tabela 30. Fases e suas fragdes molares a 500 °C presentes na liga FeCrCuMnAl.

FeCrCuMnAl
Fases Tipo FracGes molar de fases (%)
BCC_B2#3 AB 51
BCC_B2 AB 21
SIGMA A10B4C1s 17
FCC_L12 AB3 11

No entanto, dado que a fase SIGMA se encontra presente em pequena
propor¢do, e devido ao fato de ter sido uma das ultimas a se formar e ter ocorrido a
partir da transformacédo da fase ccc, a alteracdo da fragdo atébmica dos elementos que
compde essa fase pode permitir a reducéo da fragdo molar ou até mesmo a eliminagdo

da mesma. Assim, isto pode ser alcancado através do aumento da fracdo atémica de
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elementos estabilizadores das fases ccc e redugédo de elementos existentes em sua
constituicdo como o Cu e 0 Mn. O mesmo ocorre para a fase FCC_L12 e este objetivo
pode ser alcancado com a reducao de Cu. Consequentemente, pode ser possivel obter
uma liga composta por apenas duas fases solucbes solidas ccc. Isto posto, esta

composicao tem potencial para a proposta deste estudo.

4.1.2 Ligas Promissoras

Nessa secdo sdo apresentadas as composicdes nao-equiatdmicas das ligas
selecionadas na secédo 4.1.1, que foram consideradas promissoras e de interesse para
a proposta da pesquisa e serdo os materiais de estudo neste trabalho.

e FeCrNbNiAl

Para buscar uma composi¢ao que resultasse em uma microestrutura bifasica, foram
feitas diferentes simulagbes com composi¢cbes ndo-equiatdbmicas, com reducdo dos
teores de Fe e Cr e com maiores adicdes de Ni e Al e a melhor configuracéo
microestrutural obtida foi com a composicdo FeisCrisNbigNizzAls. Na Figura 35 é

possivel observar a curva de resfriamento para esta composicao.
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Figura 35. Curva de resfriamento para a liga ndo-equiatémica FeisCrisNbigNizxzAlzs
Base de dados: TCHEAL).

A solidificacdo da liga FeisCrisNbigNix7Als € iniciada &, aproximadamente

1750°C, com a formacédo da fase C14_LAVES. Em torno de 1490°C a fase cubica de
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corpo centrado BCC_B2#2 passa a existir. Em 1360°C, a liga se torna completamente

solidificada.

Conforme a andlise do diagrama da Figura 35 e dos processos de solidificacédo
nele indicados, a liga FeisCrisNbigNiz7Als apresenta duas fases sélidas, sendo estas:
Cl1l4_LAVES e BCC _B2#2. A Tabela 31 apresenta as probabilidades dos elementos
estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 32 suas constituicdo e

fracBes molares a 500 °C.

Tabela 31. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga Fe1sCrisNbigNiz7Alzs.

Fe1sCrisNb1gNiz7Al s
Sitios Elemento C14 LAVES BCC _B2#2

Fe 40,51 0,17
Cr 41,17 0,01
1 Nb 0,00 0,00
Ni 10,72 99,82
Al 7,60 0,00
Fe 0,00 1,80
Cr 0,02 0,92
2 Nb 99,96 0,22
Ni 0,02 0,52
Al 0,00 96,54

Tabela 32. Fases e suas fragdes molares a 500°C presentes na liga
Fe15CrisNbisgNix7Als.

Fei1sCrisN b 18Ni 27A| 25

Fases Tipo Fracdes molar de fases (%)
Cl4 LAVES AB: (hexagonal) 53
BCC_B2#2 AB 47

Através da simulacdo da composi¢cdo nado-equiatdmica foi possivel observar a
reducdo da fracdo molar de fase C14_LAVES e expansdo da BCC_B2#2, obtendo uma

microestrutura bifasica em propor¢cdes de fases similares (aproximadamente 50% cada
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uma). Como dito anteriormente, os trabalhos que envolvem ligas multicomponentes
ainda se encontram em carater exploratério e, por esse motivo, busca-se a maior
guantidade de informacfes possiveis sobre os comportamentos das ligas. Assim, ainda
gue a fase de laves, nestas composicoes, retire elementos de liga que poderiam estar
melhor distribuidos em outras fases como solucdes sélida e esteja presente em mais de
50% da microestrutura, diferentemente do que costuma ser encontrado em ligas
convencionais, € necessario entender como ela se comporta nessa nova classe de

materiais.

Para verificar se a composicao nao-equiatdmica FeisCrisNbigNiz7Alzs encontra-se
em regime de alta entropia, foram calculados os valores da entropia configuracional
conforme a equagéo (4), variando os teores de Fe e Ni e mantendo fixos os de Cr, Nb e
Al (FexNis2-xCrisNbisAlzs) (Figura 36).
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Figura 36. Curva da entropia configuracional (S) da composi¢cdo ndo-equiatdbmica da
liga de alta entropia FexNis2-«CrisNbigAls em funcéo da fracdo atdbmica do Fe (Xee). A
linha tracejada horizontal € a entropia configuracional da liga de alta entropia da

composicao equiatdmica FezoCraoNb2oNizeAlo.

Assim como observado por Li e Raabe [61] e Ma et al. [84] a curva de entropia
configuracional das HEAs é aproximadamente plana, indicando que grande variedade
de composic¢des nao-equiatdmicas possui valores similares de alta entropia. Como pode

ser visto na Figura 36, a entropia configuracional da liga Fei1sCrisNbigNi27Alzs € igual a
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1,578R (constante ideal dos gases), sendo equivalente a 98% da entropia prevista para

a composicao equiatdomica.

Apesar da faixa de entropia configuracional para classificar uma liga como de alta
entropia ser ainda topico de discussdo nos estudos desenvolvidos recentemente
[15,60], este valor de 1,578R se enquadra dentro do esperado para esta nova classe de
materiais. Portanto, por definicdo, esta composicao de liga multicomponente € uma liga

de alta entropia.

e FeCrNbZrSn

De forma a alcancgar o objetivo de expandir a fase hexagonal e reduzir a fase de
laves, obtendo microestruturas bifasicas em frag6es molares de fases aproximadamente
equivalentes ou equivalentes (50%-50%), foram feitas diferentes simulagbes com
composi¢cOes ndo-equiatbmicas, com reducédo dos teores de Fe e Cr e com maiores
adicdes de Zr e Sn (que apesar de néo ser estabilizador da fase hc, tem grande afinidade
com o zircobnio e, consequentemente, ajuda a estabilizar essa fase), a melhor
configuracdo microestrutural obtida foi com a composicdo FeisCrisNbisZrsSnzz. Na

Figura 37 é possivel observar a curva de resfriamento para esta composigao.
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Figura 37. Curva de resfriamento para a liga ndo-equiatdmica Fe1sCrisNbisZrsSny7
(Base de dados: TTTi).
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A solidificag8do da composicao ndo-equiatdmica FeisCrisNbisZrsSn,7 € iniciada em,
aproximadamente, 1630°C com a formacdo da fase LAVES. Proximo a 1130°C, a
segunda fase existente, HCP_A3, passa a existir e em torno de 1050 °C a liga de torna

completamente solidificada.

Conforme a analise do diagrama da Figura 37 e dos processos de solidificacdo nele
indicados, a liga FeisCrisNbisZrsSny; apresenta duas fases sélidas, sendo estas:
LAVES e HCP_A3. A Tabela 33 apresenta as probabilidades dos elementos estarem
presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 34 suas constituicdo e fracbes

molares a 500°C.

Tabela 33. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga Fe1sCrisNbisZr2sSnay.

Fe1sCrisNb16ZrosSn2y
Sitios Elemento LAVES HCP_A3
Fe 50,01 0,00
Cr 49,97 0,02
1 Nb 0,02 0,00
Zr 0,00 48,06
Sn 0,00 51,92
Fe 0,00 0,00
Cr 0,02 0,00
2 Nb 99,96 0,00
Zr 0,02 0,00
Sn 0,00 0,00

Tabela 34. Fases e suas fragcdes molares a 500°C presentes na liga

Fe16CrisNb1sZrsSnzy.
Fe16CrisNb16Zr255n27
Fases Tipo FracGes molar de fases (%)
LAVES AB; (hexagonal) 48
HCP_A3 A 52

A composicao microestrutural da liga FeisCrisNbisZrsSn2; comparado a sua versao
equiatdmica é superior visto que houve uma reducdo e um aumento em 12% da fracao
molar da fase LAVES e da fase HCP_A3, respectivamente, passando a ser composta

majoritariamente pela solugdo soOlida e em fragbes molares de fases de
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aproximadamente 50%-50%. A obtencéo das fases em fragcdes muito proximas permitira
avaliar se uma microestrutura bifasica composta por fase do tipo laves e hc resultara

em uma maior resisténcia a corrosao.

Para verificar se a composicdo ndo-equiatbmica Fe1sCrisNbisZrsSn,7 encontra-se
em regime de alta entropia, foram calculados os valores da entropia configuracional
conforme a equacdo (4), variando os teores de Fe e Sn e mantendo fixos os de Cr, Nb
e Zr (FexSnas«CrisNbisZrz7) (Figura 38).
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Figura 38. Curva da entropia configuracional (S) da composi¢do nao-equiatdbmica da
liga de alta entropia FexSnas.«CrisNbisZr27 em fungéo da fragcdo atbmica do Fe (Xre). A
linha tracejada horizontal é a entropia configuracional da liga de alta entropia da

composicao equiatdémica FezoCraoNb2oZroSnzo.

De acordo com a Figura 38, a entropia configuracional da liga Fe1sCrisNbieZr2sSn,7
é igual a 1,573R (constante ideal dos gases), sendo equivalente a 97,7% da entropia
prevista para a composicdo equiatdmica. Comparando com os valores de entropia
configuracional atualmente considerados para ligas de alta entropia [15,60], esta liga

multicomponente é considerada uma liga de alta entropia.
o FeCrCuMnAI

Para alcancar o objetivo de eliminar as fases SIGMA e FCC_L12 e obter uma liga

composta apenas por solucdo soélida de fases de mesma estrutura cubica de corpo
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centrada, foram feitas diferentes simula¢gdes com composi¢cdes ndo-equiatdbmicas, com
reducdo dos teores de Cu e Mn e maiores adicdes de Fe,Cr e Al. Como resultado, a
melhor configuracdo microestrutural obtida foi com a composicéo Fez2Cr3CuizsMnisAlzs.

Na Figura 39 é possivel observar a curva de resfriamento para esta composicao.
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Figura 39. Curva de resfriamento para a liga ndo-equiatdmica Fez2Cr3CuisMnisAlas
(Base de dados: TCHEAL).
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O processo de solidificagdo da liga Fe2>Cr3CuizMnisAlzs originado com a formacao
da fase BCC_B2 em torno de 1370°C. Uma segunda fase cubica de corpo centrada,
BCC_B2#2, se forma proximo a 1170 °C e a liga se torna totalmente solidificada a
1100°C.

A partir da andlise do diagrama da Figura 39 e dos processos de solidificacao nele
indicados, a liga Fe2Cr3CuisMnisAls apresenta apenas solucao sélida do tipo ccc,
sendo estas: BCC_B2 e BCC_B2#2. A Tabela 35 apresenta as probabilidades dos
elementos estarem presentes nos sitios de cada fase prevista e a Tabela 36 suas

constituicdo e fragcdes molares a 500°C.
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Tabela 35. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga Fe22Cr23Cu1sMnisAlzs.

Fe2oCra3CuisMnieAlzs
Sitios Elemento BCC_B2#2 BCC_B2

Fe 6,20 60,53
Cr 68,69 0,00
1 Cu 0,00 37,28
Mn 20,56 1,76
Al 4,55 0,42
Fe 5,63 0,59
Cr 66,88 0,10
2 Cu 0,00 2,32
Mn 18,95 27,16
Al 8,54 69,83

Tabela 36. Fases e suas fragbes molares a 500°C presentes na liga
Fezzcr23CU13MnleA|26.

Fe22Cr23Cui1sMnisAlzs
Fases Tipo FracOes molar de fases (%)
BCC_B2#2 AB 61
BCC_B2 AB 39

A composi¢do ndo-equiatdbmica da liga FeCrCuMnAl (Fe22CrazCuizsMnisAlze)
garantiu a extincao das fases SIGMA e FCC_F12, atingindo o objetivo de obter uma liga
bifasica composta apenas de solugdes solidas cubicas de corpo centrado. Apesar de
ndo ter sido atingida uma relagdo de proporcdo 50%-50% para as duas fases, a
possibilidade de obter duas solu¢des solidas € um diferencial e cria a chance de avaliar

gual a melhor combinacao de fases que resultard em uma maior resisténcia a corrosao.

Para verificar se a composi¢do ndo-equiatbmica Fe22Cr23CuizsMnisAlzs encontra-se
em regime de alta entropia, foram calculados os valores da entropia configuracional
conforme a equacéo (4), variando os teores de Fe e Al, mantendo fixos os de Cr, Cu e
Mn (FexAI48.xCr150u16Mn27) (Figura 40)
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Figura 40. Curva da entropia configuracional (S) da composi¢do nao-equiatdmica da
liga de alta entropia FeyAlssxCrisCuisMnzz em fungdo da fragéo atbmica do Fe (Xre). A
linha tracejada horizontal é a entropia configuracional da liga de alta entropia da

composicao equiatdmica FeoCraoCuzoMnzoAlzo.

Conforme a Figura 40 mostra, a entropia configuracional da liga
Fe22Cra3CuizMnisAls € igual a 1,583R (constante ideal dos gases), sendo equivalente a
98,3% da entropia prevista para a composi¢do equiatbmica. Comparando com 0s
valores de entropia configuracional atualmente considerados para ligas de alta entropia

[15,60], esta liga multicomponente é considerada uma liga de alta entropia.

4.2 FUSAO E CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

Apesar da técnica de fusdo a arco ser conhecida para a fabricacéo de ligas de alta
entropia [103,104], o procedimento para montagem da carga, etapas de fusdo e refusao,
e 0s parametros de fuséo sao caracteristicos e particularizados para composicao. Nesta
secdo serdo abordados os parédmetros e condi¢des utilizados para a fusdo de cada
composicdo e apresentados os resultados e aprendizados deste processo para cada

liga.
4.2.1 FeisCrisNbigNizzAlzs

A fusdo da liga Fe1sCrisNbigNiz7Alos foi realizada através da adi¢do de todos os
elementos em um mesmo cadinho. Com o objetivo de evitar a perda de elementos

através da ocorréncia de projecdes e volatizacao de elementos, a carga foi disposta no
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cadinho em uma determinada ordem, priorizando a introdugédo de certos elementos
como niébio e aluminio ao fundo. O aluminio, por ser 0 mais leve e por ter o ponto de
fusdo consideravelmente menor que os demais, foi disposto ao fundo do cadinho.
Assim, os elementos acima dele servirdo como protec¢ao para que nao ocorra projecdes
e, por estar em contato com o cadinho resfriado, a volatilizacdo pode ser reduzida
engquanto os demais elementos sdo fundidos. Acima, foi posto o nidbio, por estar em
fitas finas e, em seguida, o ferro, cromo e niquel que por sua vez serviram novamente

como uma forma de protecéo.

O processo de fusdo ocorreu sem projecdes e sem dificuldades com relacéo a
miscibilidade entre os elementos, resultando em um lingote coeso. No entanto, a partir
da segunda refusdo, ocorreu a quebra do lingote em trés partes. Porém, com a
manuten¢do do arco, foi possivel uni-los novamente. Na terceira refusdo, ocorreu
novamente a quebra do lingote e houve também a projecdo de alguns fragmentos.
Diferentemente da segunda refusdo, desta vez nao foi possivel unir os pedacos
resultantes da quebra do lingote. Contudo, na quarta refusdo, a maior parte dos

fragmentos foram unidos, mas um pequeno se manteve imiscivel.

Ao final, optou-se por interromper o processo de fusdo da liga para evitar novas
fraturas e perda de material por possivel projecédo, tendo sido obtido um lingote dividido
em duas partes que foram separados para caracterizacao. Na Figura 41 é possivel
observar os pedacos fundidos resultantes do processo de fusdo da liga
Fei1sCrisNbigNi27Als € na Tabela 37 sdo apresentadas as informagdes de dimenséo e

peso de cada um deles.

Figura 41. (1) Lingote fundidos resultantes do processo de fuséo da liga

Fe1sCrisNb1sNiz7Als (2) parte que ficou separada.
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Tabela 37. Dimensdes e pesos dos pedacos fundidos resultantes do processo de

fuséo da liga Fe1sCrisNbigNiz7Alzs.

Pedaco Dimens6es (mm) Massa (g)
(cxlxe)
1 15,34 x 13,62 x 7,55 7,158
2 11,89 x 7,61 x 4,76 1,889

A partir dos dados fornecidos na Tabela 37, observa-se que o material resultante
da fusdo teve peso igual a 9,047 g. Visto que a massa real pesada antes da fusao para
fabricagdo de lingotes era de 10,0103 g, houve uma perda de 0,9633 g, sendo
equivalente a 9,62% da carga introduzida no cadinho.

A dificuldade na fusdo desta liga pode ser explicada pelas analises dos
resultados de difracdo de raios-X. Na Figura 42 encontram-se os difratogramas das
partes 1 e 2 e, em ambos, foram identificadas as fases de laves e ccc, no caso
C14_LAVES e BCC_B2#2 previstas no diagrama de resfriamento. Apesar da separagéo
da liga em duas partes ap0s a refusdo, a existéncia de ambas as fases nos dois pedacos
analisados indica que a separacao do lingote durante a refusdo pode estar associada a
trincas de contracdo geradas na solidificacdo, que se propagaram durante o
agquecimento do lingote, gerando a fratura. De acordo com Filho [105], as trincas de
contracdo resultam da impossibilidade da peca contrair-se livremente, produzindo
tensdes internas complexas. No caso desta liga, os diferentes coeficientes de dilatacéo
das duas fases poderiam ser os responsaveis pela geracdo destas trincas, resultando
na fratura do lingote durante o reaquecimento na etapa de refusao. Além disso, a fase
de Laves é comumente caracterizada como um composto fragil, potencializando a
probabilidade de fratura do lingote. A geracéo de trincas durante o processo de fusédo
de ligas de alta entropia também foi observado por Ren et al. [9] ao produzir ligas
Al 3CrFe1sMnNig s Tio s, Alp3CrFe1sMnNiosTiy 0, Alp 3CrFe15sMnNio 5Sio 2,
Alp 3CrFe1sMnNipsSios € AlosCrFeisMnNiosSiio devido & presenca de compostos

intermetélicos.
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Figura 42. Difratogramas da liga Fe1sCrisNb1sNiz7Alzs para os fragmentos (a) 1 e (b) 2.

Com base no resultado de DRX, optou-se por refundir os dois fragmentos na
tentativa de uni-los como um unico lingote. Nesta refuséo, foi escolhido iniciar o arco em
baixa corrente (25 A) para evitar novas fraturas. Porém, mesmo utilizando baixa
corrente, ocorreu a fratura das duas partes em pedagos menores. Entdo, em seguida,
foi aberta a camara do forno, os maiores pedagos foram colocados juntos em um mesmo
cadinho para uma nova refusdo. Neste momento optou-se pelo descarte dos pedagos
menores para evitar o carreamento dos mesmos durante a purga ou a sua projegcao
durante a abertura do arco no momento da fusdo. Assim, foi realizada mais uma
tentativa de refusédo. Desta vez, o arco foi mantido fixo em cima dos fragmentos e a
corrente mantida constante em 90A durante todo o processo de forma a evitar a
instabilidade da poca e deixar a temperatura mais homogénea. Apés este processo, foi
possivel obter um Unico lingote (Figura 43). Portanto, pode-se considerar que a

combinacdo entre o arco em posicao fixa e a utilizagdo de correntes baixas é o ideal
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para a refuséo de ligas que possuam compostos intermetdlicos frageis como a fase de
Laves em grande quantidade.

Figura 43. Lingote produzido durante o segundo processo de fusdo da liga
Fe1sCrisNbigNiz7Alzs.

Apobs a refusao, o lingote final foi repesado e medido para determinar as perdas
resultante do processo de refusdo (Tabela 38).

Tabela 38. Dimensdes e pesos do lingote resultante durante os processos de refusdo
da Iiga F815CI’15Nb18Ni27A|25.

Pedaco Dimens6es (mm) Massa (g)
(cxlxe)
Lingote 17,73 x 13,33 x 5,60 8,042

O lingote produzido durante a Ultima etapa de fusdo teve peso igual a 8,042 g e
0s pedagos menores que ndo foram reincorporados ao lingote resultaram em uma perda
total de aproximadamente 1 g (Tabela 38). Visto que o material inicial (resultante do
primeiro processo de fusdo) tinha 9,047 g, a perda foi equivalente a 11,10% do material
inicial.

Os resultados de DRX (Figura 44) confirmaram que apés a segunda fusao as

fases de laves e ccc foram mantidas.
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Figura 44. Difratograma da liga Fe1sCrisNbigNiz7Als ao final da etapa de refuséo.

Para avaliar a microestrutura do lingote apés a fusdo e refusao, foi utilizada a
técnica de microscopia eletrénica de varredura (MEV). O conhecimento sobre a variagao
microestrutural ao longo das sec¢bes do lingote permite inferir sobre o efeito do
resfriamento e do gradiente de temperatura na solidificacdo da liga. A andlise da se¢éo
longitudinal do lingote permitiu a observacdo da variagdo microestrutural ao longo do
comprimento e largura, bem como identificar a existéncia de algum elemento néo
dissolvido. A Figura 45 mostra a imagem da secdo longitudinal da liga
Fe1sCrisNb1gNizzAls em baixo aumento. A sec¢do longitudinal foi virtualmente dividida
em quatro regides e as linhas 1 a 4 indicam os limites dessas areas. Esta divisao foi
realizada apos a observacao da microestrutura da liga apés preparacdo metalografica
uma vez que foi observada grande heterogeneidade morfolégica das fases. Assim, as
divisbes auxiliaram na melhor varredura durante a observacdo microestrutural e

posterior compreenséo da localizacéo das diferentes microestruturas.
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Figura 45. Imagem da sec¢é&o longitudinal da liga Fe1sCrisNbigNiz7Alzs indicando as
regides diferenciadamente atacadas quimicamente pela etapa de preparagéo

metalografica e as quatro regides analisadas na caracterizacdo microestrutural.

A microestrutura encontrada ao longo da regido 1 possui poucas variagbes
quanto a distribuicdo de fases. A microestrutura é composta basicamente por estruturas
dendriticas, tipicamente encontrada em estruturas brutas de fusdo, e por coldnias
eutéticas formadas por uma estrutura lamelar muito fina (Figuras 46 e 47). Ao longo da
area 1, ha uma transicéo da microestrutura do lado esquerda do lingote (borda), onde a
fase eutética encontra-se praticamente como Unica (Figura 46), para o lado direito
(diferentemente da regido esquerda, esta ndo representa a borda oposta da amostra
uma vez que a mesma foi cortada para outras andlises. Assim, a regido direita
representa uma regido mais central da amostra), onde a fase dendritica aparece de
forma expressiva cercada de fase eutética (Figura 47). Esta modificacdo na
microestrutura pode estar relacionada ao resfriamento diferenciado da amostra. A borda
esquerda, por estar em contato direto com o cadinho, foi submetido a um resfriamento
mais rapido, apresentando estrutura refinada. Por outro lado, a regido direita foi resfriada

mais lentamente, estrutura com bracos dendriticos maiores.
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SEM MAG: X View field: 297 pm | [ |
WD: 9.80 mm Det: SE 50 pm
Date(m/dry): 07/13/18 SEM MAG: 700 x COPPE/UFRJ

Figura 46. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundarios da liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als a0 longo da regido 1 na extremidade esquerda.

As fases podem ser observadas com maiores detalhes em modo de elétrons
retroespalhados na Figura 48. A imagem gerada por esses elétrons tem o diferencial de
fornecer diferentes informagfes em relacdo ao contraste que apresentam, sendo uma
delas a obtencdo de imagem de composi¢cdo, ou seja, um contraste em funcdo do
numero atdbmico dos elementos presentes na amostra. Assim, as regiées mais claras
sdo compostas pelos elementos mais pesados e a regido escura pelos mais leves. Com
base nos dados da Tabela 8 que apresenta o nimero atdbmico de cada elemento
utilizado neste trabalho, podemos fazer esta analise.

Nesta imagem é possivel identificar a fase dendritica e as colénias eutéticas de
estrutura lamelar fina e outra estrutura eutética mais grosseira. Nas fases eutéticas sao
vistas duas regides nitidamente distintas, uma clara e outra escura, enquanto que a fase

dendritica é totalmente de tonalidade clara.
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SEM MAG: 700 x View field: 297 pm VEGA3 TESCAN
WD: 9.69 mm Det: SE 50 ym
Date(m/d/y): 07/13/18 SEM MAG: 700 x COPPE/UFRJ

Figura 47. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundarios da liga

Fe1sCrisNbigNiz7Als da regido 1 na parte centro-direita da amostra.

Tendo os elementos Fe, Cr e Ni nimeros atdbmicos muito proximos e de valores
intermediarios (26, 24 e 28, respectivamente), os elementos Nb (41) e Al (13) seréo as
referéncias para identificacdo das fases presentes em cada uma das morfologias

dendritica e eutéticas.

De acordo com o diagrama de resfriamento desta liga (Figura 35), a fase
C14 _LAVES é a primeira a se formar no processo de solidificacéo. Através da analise
morfolégica das fases, em ligas tradicionais, a microestrutura dendritica € a primeira a
se formar. Assim, conclui-se que a fase C14_LAVES é a fase dendritica, de tonalidade
cinza clara. A correlagdo entre o numero atdbmico do elemento com a tonalidade
apresentada na micrografia também corrobora para isso uma vez que a fase do tipo
Laves é composta por Nb, diferentemente da fase BCC_B2#2 que tem baixa
probabilidade de ocupacéo dos sitios por este elemento.
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Entéo, a fase eutética é composta por C14_LAVES presente em tonalidade cinza
clara e BCC_B2#2 em tonalidade cinza escura. A diferenca de espessura das lamelas
da estrutura eutética pode ser tanto dependente da solidificacdo constitucional quanto

do gradiente de temperatura.

SEM MAG: 145i Kx View field: 138 pm | 11/ VEGA3 TESCAN
WD: 9.52 mm Det: BSE
Date(m/d/y): 07/13/18 SEM MAG: 1.51 kx COPPE/UFRJ

Figura 48. Imagem de composi¢ao obtida de uma das regides da area 1 com a

presenca de fases dendriticas e eutéticas.

Na Regido 2, demarcada na Figura 45, h&4 maior transicdo de microestrutura do
gue na Regidao 1. Em determinados locais, a variagdo microestrutural se da de forma
gradativa e com pequenas alteragdes, como: largura das lamelas ou aumento da fragédo
molar de determinada fase, enquanto que em outros a mudanca é completa e repentina,
sendo possivel observar interfaces bem definidas. Essas caracteristicas podem ser

observadas nas Figura 49 a 54.
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| View field: 297 ym
WD: 10.14 mm Det: BSE
Date(m/dly): 07/13/18| SEM MAG: 700 x COPPE/UFRJ

Figura 49. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhado da liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als da regido 2 na parte centro-direita da amostra.
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SEM MAG: 700 x View field: 297 pm 111 | VEGA3 TESCAN
WD: 9.90 mm Det: BSE 50 pm
Date(m/dly): 07/13/18 SEM MAG: 700 x COPPE/UFRJ

Figura 50. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhado da liga

Fe1sCrisNbigNiz7Als da regido 2 na parte centro-esquerda da amostra.
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SEM MAG: 700 x View field: 297 pm
WD: 9.82 mm Det: BSE
Date(m/dly): 07/13/18 SEM MAG: 700 x COPPE/UFRJ

Figura 51. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhado da liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als da regido 2 na parte central da amostra.
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SEM MAG: 700 x View field: 297 pm | | VEGA3 TESCAN
WD: 8.74 mm Det: BSE 50 pm

Date(m/dly): 07/13/18 SEM MAG: 700 x COFPPE/UFRJ

Figura 52. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhado da liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als da regido 2 de outra parte central da amostra.
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SEM MAG: 700x | View field: 207 pm | | | ||| VEGA3 TESCAN
WD: 9.66 mm Det: BSE 50 pm
Date(m/dly): 07/1318| SEM MAG: 700 x COPPE/UFRJ

Figura 53. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhado da liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als da regido 2 da parte centro-direita da amostra.
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SEM MAG: 700 x
WD: 9.57 mm Det: BSE

Date(m/dly): 07/1318 SEM MAG: 700 x COPPE/UFRJ

Figura 54. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhado da liga
Fei1sCrisNb1sNiz7Alzs da regido 2 de outra parte centro-direita da amostra, mais préxima

da extremidade da amostra.

Na extremidade esquerda da amostra (Figura 49), a microestrutura mais externa
€ composta exclusivamente pela fase eutética, com colénias lamelares refinadas e a
fase eutética grosseira, e passa por uma transicao logo em seguida para uma
composicdo majoritariamente dendritica grosseira e minoritariamente eutética, sendo
esta Ultima aparentemente apenas composta pelas colénias lamelares refinadas.
Movendo-se em direcdo ao centro, a fracdo de fase eutética vai se tornando maior
(Figura 50), se mantendo presente apenas em forma de col6nias lamelares refinadas,
até se tornar majoritéria (Figura 51), voltando a estar presentes tanto em forma de
colénia grosseira. Especificamente nesta area (Figura 51), ha uma mudanca repentina
de uma microestrutura majoritariamente eutética e minoritariamente dendritica para uma
frente de solidificacdo dendritica, sendo criada claramente uma interface. A estrutura

dendritica que se encontra presente nesta regido é mais refinada do que as observadas
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nas regibes analisadas anteriormente. Mais adiante da frente dendritica, comeca a
haver a presenca de fase eutética na regido interdendritica. A evolucéo da fase eutética
continua, até que ambas as fases estejam em equilibrio de fases (Figura 52). Nesta
localizacao, as colbnias lamelares refinadas estdo mais presentes do que as lamelares
grosseiras. Em seguida, a fase eutética volta a ser minoritaria (Figura 53) até que ha
novamente uma mudanca repentina de uma microestrutura composta majoritariamente
por fase dendritica para uma majoritariamente eutética (Figura 54), onde a fase eutética

grosseira se encontra em maior proporgdo do que as colbnias lamelares refinadas.

Sanchez et. al. [106] observaram que a adicdo de diferentes elementos em
variados teores pode provocar uma diferenca consideravel na microestrutura bruta de
fusdo. Por exemplo, em seu estudo, os autores verificaram que a tipica estrutura
dendritica resultante do processo de fusdo ndo chegou sequer a ser formada para
quaisquer das composicdes testadas e que a adicdo de elementos, ainda que em baixos
teores, ja foi capaz de produzir morfologias microestruturais completamente diferentes

para cada uma das ligas.

Entéo, considerando que a cada etapa de refusdo da liga FeisCrisNbigNiz7Als
novos pedacos oriundos das projecdes da etapa de refusdo anterior eram incorporados
e gue nenhuma refusdo ocorreu de forma consideravelmente extensiva pode ser que a
composi¢ao da liga ndo tenha sido completamente homogeneizada, provocando a
ocorréncia de heterogeneidades quanto a morfologia microestrutural ao longo da
amostra, como observado. Outra explicacdo para a heterogeneidade microestrutural do
lingote é que esta superficie analisada tenha sido a que se encontrava em contato com
o cadinho e, devido a baixa corrente utilizada e posigéo fixa do eletrodo, a profundidade
da penetracdo do eletrodo tenha sido superficial, ndo sendo capaz de homogeneizar a
superficie inferior do lingote. Portanto, sugere-se uma nova fuséo da liga, sem refusdes,
seguido de tratamentos de homogeneizacdo (recozimento seguido de témpera) e

posterior andlise microestrutural para confirmacéo desta hipotese.

Assim como a regido 2, a regido 3 também é significativamente heterogénea
(Figura 55 a 61). No entanto, a regido 3 ndo possui mudanca microestrutural gradativa.
Ou seja, onde ha alteracdo morfologica, essa se da de forma repentina sendo possivel

observar a presenca de interface.
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SEM MAG: 500 x View field: 415 ym 11| | VEGA3 TESCAN

WD: 10.45 mm Det: BSE 100 pm
Date(m/dly): 07/13/18| SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

Figura 55. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhados liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als na extremidade esquerda da regido 3.
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SEM MAG: 500 x View field: 415 ym
WD: 9.70 mm Det: BSE
Date(m/dly): 07/13/18| SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

Figura 57. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhados liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als em outra parte centro-esquerda da regido 3.
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SEM MAG: 500 x View field: 415 pm
WD: 9.61 mm Det: BSE 100 pm
Date(m/dly): 07/13/18| SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

)

Figura 58. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhados liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als em outra parte centro-esquerda da regido 3.
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SEM MAG: 500 x View field: 415 ym | | VEGA3 TESCAN
WD: 9.57 mm Det: BSE 100 pm
Date(midly): 07/13/18| SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

Figura 59. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhados liga

Fe1sCrisNbigNiz7Alos na parte central da regido 3.
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SEM MAG: 500 x View field: 415 pm I

WD: 9.17 mm Det: BSE 100 pm
Date(m/d/y): 07/13/18| SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

Figura 60. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhados liga

Fe1sCrisNb1gNiz7Als na parte centro-direita da regido 3.
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G: 500 x mini VEGA3 TESCAN
WD: 8.89 mm Det: BSE
Date(m/dly): 07/1318| SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

Figura 61. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons retroespalhados liga
Fei1sCrisNbisgNiz7Alzs na parte centro-direita da regido 3 mais préxima a extremidade da

amostra.

Na regido a esquerda da amostra (Figura 55) pode-se observar a presenca de
graos dendriticos equiaxiais pequenos da fase de Laves entremeados pelas coldnias
lamelares eutéticas refinadas. Ao deslocar-se na dire¢do central, os graos pequenos
dao lugar a dendritas grosseiras e a fase eutética, cresce de forma significativa. Isto
pode ser consequéncia do perfil de resfriamento uma vez que as bordas resfriam mais
rapidamente pois se encontram em contado com o cadinho resfriado ou com o ambiente
e, consequentemente, ha menos tempo para difusdo ocorrer fazendo com que as

estruturas sejam mais finas do que as das camadas internas do lingote.

Na Figura 56 h& uma interface horizontal, ou seja, entre uma &rea mais proxima
da regido 2 e outra mais proxima da regido 4. No espago superior encontram-se

dendritas grosseiras e, no inferior, a composi¢do microestrutural é exclusivamente
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eutética lamelar grosseira. Avancando para o centro da amostra (Figura 57), a
microestrutura passa a ser composta por fases dendriticas grosseiras e eutéticas em
proporcBes de fases. Novamente o perfil de resfriamento pode ser responsavel pela
formacdo de uma microestrutura mais equilibrada em termos de fracdo de fases no
centro da amostra visto que neste ponto o resfriamento foi mais lento e,
consequentemente, a liga teve mais tempo para alcancar o equilibrio previsto pelas

simulagdes do Thermo-Calc® (Figura 35).

BN

Mais a frente, ha uma transicdo para uma microestrutura composta
majoritariamente por dendritas refinadas e minoritariamente pela fase eutética refinada,
formando nitidamente uma interface (Figura 58). No entanto, a area constituida por essa
microestrutura ndo € muito extensa e logo a frente, abruptamente, da lugar a uma area
composta apenas pela fase eutética, tanto presente como coldnias lamelares refinadas
guanto como lamelares grosseiras (Figura 59). Diferentemente da anterior, essa
microestrutura se estende por uma grande regiao e, proximo a extremidade direita da
amostra, a microestrutura passa a ter fase dendritica grosseira cercada por fase
eutética, com ambas as morfologias bem distribuidas em termos de proporgéo (Figura
60). Na regido a direita (Figura 61) ha outra interface entre uma microestrutura eutética

lamelar grosseira e outra dendritica cercada apenas pela fase BCC_B2#2.

A regido 4, apesar de ser constituida por microestruturas heterogéneas, a
composi¢ao microestrutural desta area ndo varia muito por toda a sua extenséo (Figuras
62 a 64).
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SEM MAG: 500 x
WD: 10.15 mm Det: BSE 100 pm
Date(m/dly): 07/13/18 SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

Figura 62. MEV em modo de elétrons retroespalhados da liga FeisCrisNbigNi>7Als na

extremidade esquerda da regido 4 da amostra.
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SEM MAG: 500 x | View field: 415 pm 1 . VEGA3 TESCAN

WD: 9.70 mm Det: BSE 100 pm
Date(m/dly): 07/13/18| SEM MAG: 500 x COFPE/UFRJ

Figura 63. MEV em modo de elétrons retroespalhados da liga FeisCrisNbigNix7Als na

parte centro-esquerdo da amostra.
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SEM MAG: 500 x View field: 415pum | | | | |

WD: 9.38 mm Det: BSE 100 pm
Date(m/dly): 07/13/18| SEM MAG: 500 x COPPE/UFRJ

Figura 64. MEV em modo de elétrons retroespalhados da liga Fe1sCrisNbigNi>7Als nas

regides central e direita da regido 4 da amostra.

A regido a esquerda, proéximo a superficie da amostra (Figura 62) € composta
majoritariamente por fase dendritica grosseira sendo esta rodeada por fase eutética.
Proximo ao centro (Figura 63), ha uma interface horizontal. Em outras palavras, ha uma
interface entre uma area mais préxima da regido 3 e outra mais préxima da borda inferior
da amostra. No espaco superior encontram-se dendritas grosseiras rodeadas por fase
eutética, lamelar grosseira, em proporcéo e, no inferior, a composi¢cao microestrutural é
exclusivamente eutética, quase que exclusivamente em forma de colénias lamelares
refinadas. A partir desta regido até a extremidade direita da amostra, a microestrutura é
majoritariamente eutética, majoritariamente em forma de colbnias lamelares refinadas,
com ilhas de fase dendritica mais refinadas do que na regido a esquerda (Figura 64).

Em todas as quatro regiées analisadas, foram identificadas particulas do tipo
precipitados, de aproximadamente 4um, no interior das dendritas, como pode ser

observado na Figura 65.
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SEM MAG: 3.00 kx | View field: 69.2pm | | | 1 VEGA3 TESCAN
WD: 9.38 mm Det: BSE 20 pm
Date(m/dly): 07/13/18 SEM MAG: 3.00 kx COPPE/UFRJ

Figura 65. MEV em modo de elétrons retroespalhados da liga FeisCrisNbigNiz7Als

indicando a presenca de precipitados no interior das dendritas.

Por ter uma tonalidade clara, provavelmente este é um precipitado de Nb, visto
gue este € o elemento de maior nimero atdmico presente na composi¢cao. No entanto,
seria necesséria a utilizagdo de outras técnicas para uma andlise mais especifica da

composicao e, consequentemente, para identificacdo do mesmao.

A secdo transversal, diferentemente da longitudinal, apresentou morfologias
microestruturais uniformes por toda a sua extensdo, composta por fase dendritica
rodeada por colbnias lamelares finas eutéticas (Figuras 66 e 67). A Figura 66 representa
a microestrutura encontrada nas regiées da borda do lingote enquanto que a Figura 67
representa a microestrutura da regido central do lingote. E possivel perceber que a
microestrutura das bordas é mais refinada quando comparada a central. Isto pode ser
explicado pelo resfriamento mais rapido nas extremidades do lingote, ndo havendo
tempo suficiente para difusdo e, assim, formando uma microestrutura mais fina. Por
outro lado, o centro do lingote resfria mais lentamente, levando mais tempo para
solidificar por completo, tendo tempo para difusdo e, consequentemente, formando

microestruturas mais grosseiras.
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SEM MAG: 800 x View Deld: 250 pen | VEGA3 TESCAN

WD: 9.48 mm g 50 pm
Date{midly): 062918 SEM MAG: 800 x COPPENUFRY

Figura 66. MEV em modo de elétrons secundarios da sec¢éo transversal da liga
Fe1sCrisNb1gNiz7Als na regido da borda do lingote.

S

RG L 1% > o Lo
SEM MAG: 150 kx  View fleld: 138 pm | J VEGA3 TESCAN
WD: 9.61 mm Dot SE 20 pm
Date{midly); 06/29/18 SEM MAG: 1.50 kx COPPEUFRY

Figura 67. MEV em modo de elétrons secundérios da sec¢éo transversal da liga
Fe1sCrisNb1sNio7Alzs na regido central do lingote.
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4.2.2 Fe15CI’1erlszl’255n 27

A fusédo da liga Fe1sCrisNb1sZr2sSn. foi realizada por co-fusdes vista a conhecida
baixa afinidade do estanho com certos elementos como o zirconio, ainda mais em teores
elevados como é o caso desta liga. Assim, de forma a evitar a imiscibilidade do estanho
durante a fusao e torna-la inviavel, foi analisada a afinidade entre o estanho e os demais
elementos pelo estudo dos diagramas binarios, pela diferenca de raio atbmico e
eletronegatividade para escolher o(s) elemento(s) preferenciais para fusdo com o

mesmo.

De acordo com as analises dos diagramas binarios do estanho com os demais
elementos, verifica-se que 0 Sn possui maior solubilidade sélida nos elementos como
Fe e o Cr, havendo formacéo de solucdes sdlidas, enquanto que com o Nb e com o Zr,
a solubilidade é baixa, sendo prevista a formacao de diversos compostos intermetalicos
[107-110]. E importante destacar que segundo os resultados das simulacdes
termodinamicas pelo software Thermo-calc® (Figura 36 e Tabela 32) ha formacéo de
uma solucéo sélida do tipo hc, Zr-Sn, sendo esta previsdo contraditria uma vez que o

diagrama binario Zr-Sn apenas prevé a formagéo de compostos intermetalicos.

A Tabela 39 mostra as diferencas de raio atbmico e eletronegatividade dos

sistemas binarios com o estanho.

Tabela 39. Sistemas binarios do estanho com os demais elementos e suas

respectivas diferencas de raio atbmico e eletronegatividade.

_ Diferenca de raio atdmico Diferenca de eletronegatividade
Sistemas
(%) (%)
Sn-Fe 0,00 6,60
Sn-Cr 0,00 15,00
Sn-Nb 4,10 18,00
Sn-Zr 12,50 32,00

A grande diferenca de raio atbmico e de eletronegatividade entre o Sn e o Zr
confirmam que estes ndo possuem boa afinidade entre si e, portanto, possuem baixa
solubilidade sélida entre si. O mesmo acontece para o Nb, ainda que as diferencas
sejam consideravelmente menores entre 0 Sn e o Nb quando comparado com o sistema
Sn-Zr. Por outro lado, o Fe possui alta afinidade com o Sn uma vez que as diferencas
sao consideravelmente baixas e o Cr, apesar da grande diferenca de eletronegatividade,

possui nula diferenca de raio atdbmico e, assim, possui alguma afinidade com o Sn.
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Dessa forma, conclui-se que o Zr € o mais repulsivo ao Sn, e, portanto, € importante
analisar a afinidade do Zr com os demais elementos para definir como sera feita a co-

fusdo do mesmo.

Os diagramas binarios do Zr com o Nb indicam boa solubilidade entre os
elementos uma vez que é prevista a formacao de apenas duas solucfes sélidas [111].
Por outro lado, o Fe e o Cr possuem baixa solubilidade com o Zr, formando muitos

compostos intermetdlicos [112,113].

A Tabela 40 mostra as diferencas de raio atdmico e eletronegatividade dos

sistemas binarios com o Zr.

Tabela 40. Sistemas binarios do zirconio com os demais elementos e suas respectivas

diferencas de raio atdmico e eletronegatividade.

_ Diferenca de raio atdbmico Diferenca de eletronegatividade
Sistemas
(%) (%)
Zr-Fe 12,50 27,32
Zr-Cr 12,50 19,87
Zr-Nb 8,75 16,875

Visto que ndo h& grande afinidade nem do Zr e nem do Nb com o Sn e, de acordo
com a analise dos diagramas e da Tabela 41, possuem melhor afinidade entre si do que
0s sistemas Zr-Fe e Zr-Cr, optou-se por fundir o zircénio com niébio. Os demais
elementos, pela afinidade dos sistemas Fe-Sn e Fe-Cr (formacao de solucbes sélidas
e, diferenca de raio atémico igual a 0 e diferenca de eletronegatividade igual a 9%),
foram fundidos em um mesmo cadinho. Portanto, a sequéncia de co-fusdes sera do Zr
com o Nb e do Fe com o Cr e 0 Sn e, em seguida, fusdo dos dois lingotes para obtencao

da composigéo desejada.

Como a configuracdo do forno permite a existéncia de um prato com varios
cadinhos, foi possivel a realizagdo da co-fusé@o e fusdo no mesmo ciclo de purga, sem
a necessidade de abertura da cAmara. Todos os processos de fusdo (co-fusdes e fusédo
final) desta liga foram realizados dentro da mesma camara. Portanto, em um cadinho
foi colocado as fitas finas de Nb no fundo, com o objetivo de evitar possiveis projecdes
e perda da composicdo, e as britas de Zr em cima. Em um outro cadinho, foram
colocados pedacos de Cr no fundo, uma vez que estes estavam em pedacos menores
e, em cima, foram dispostos de forma aleatdria os pedacos de Fe e Sn visando a melhor

distribuicdo dos elementos e, consequentemente, melhor homogeneizacéo da liga.
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Primeiramente foi feita a fusdo do Zr e do Nb com uma corrente inicial de 90 A.
Em seguida, foi feita a fusdo Fe-Cr-Sn a 120 A sendo observada falta de fusdo em
determinado ponto ao virar o lingote formado em 180 °. Ao obter os dois lingotes Zr-Nb
e Fe-Cr-Sn perfeitamente fundidos, ambos foram colocados em contato em um Unico
cadinho para fuséo final. O processo de fusdo da composicéo final foi iniciada com a
fusdo do lingote Zr-Nb a 90 A e, apos a fuséo do lingote a poca de fuséo foi carreada
para o outro lingote de forma que o Zr-Nb “molhasse” o outro lingote e houvesse a unido
dos lingotes. Ainda com o arco aberto, a corrente foi aumentada até 290 A para que a
liga com composicao final fosse fundida encerrando assim o processo de fusdo. Ao
iniciar a poca total da liga final, foi aumentada a corrente para 290 A e a fusao foi

finalizada. A fusdo desta liga ocorreu sem projecfes ou quaisquer outras dificuldades.

Para esta composi¢cdo também ha previsédo de formacédo de fase de Laves em
alta fracdo molar e, devido a experiéncia com a liga anterior de constante fratura e perda
de material, optou-se por ndo realizar refusbes jA que na liga anterior as partes
analisadas apresentaram as duas fases esperadas e a microestrutura ao longo do
lingote apresentou relativa homogeneidade em relacdo as fases, o que indica que o
processo de fusdo de lingotes de pequena massa podem ser homogeneizados em

apenas uma etapa de fusao.

Na Figura 68 esta apresentado o lingote produzido durante o processo de fusédo
da liga Fe1sCrisNbisZr2sSn27. O peso e as dimensdes do lingote se encontram na Tabela
41.

Figura 68. Lingote produzido durante o processo de fusdo da liga
Fe1sCrisNbisZr2sSn2y.
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Tabela 41. Dimenséo e peso do lingote produzido durante o processo de fusdo da liga

Fe16CrisNb16Zr2sSn27.
Dimens6es (mm) Massa (g)
(cxlxe)
Lingote 17,33 x 24,18 x 5,12 9,96

A partir dos dados fornecidos na Tabela 41, observa-se que o material resultante
da fuséo teve peso igual a 9,96 g. Dado que o material foi pesado antes da fusdo para
fabricac&o de lingotes de 10,0094 g, houve uma perda de 0,0494 g, sendo equivalente
a 0,4935 % da carga introduzida no cadinho. Isso significa que o processo de fuséo
ocorreu de forma adequada.

O resultado da difracéo de raios-X pode ser observado na Figura 69. As fases
previstas pelas simulacdes computacionais realizada através do software Thermo-Calc®

— a fase de Laves e a solucao sélida hc — foram observadas por DRX.

= LAVES
~ HCP_A3

Intensidade (u.a.)

Figura 69. Difratograma da liga Fe16Cri6Nb1sZr25Sny7 apds a fuséo.

A composicdo microestrutural da liga FesCrisNbisZrsSnyz, nas secgbes
longitudinal e transversal, foi avaliada por microscopia eletrénica de varredura (MEV).

Os resultados da andlise microscépica se encontram nas Figuras 70 a 73.

Na secdo longitudinal € observada a presenca de fases dendritica e gréos
aparentemente independentes, como pode ser observado na Figura 70. Por toda a
extensdo desta secdo do lingote, ha uma grande quantidade de trincas, de diferentes

tamanhos. Além disso, foram observadas regides com falta de fusdo como, por exemplo,
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uma provavel fita de Nb ndo fundida mostrada na Figura 71. Diferentemente da liga
anterior onde foi possivel observar a diferenca de tonalidade das fases com o uso do
modo de elétrons retroespalhados, nesta liga os elementos Zr e Sn, que compéem a
fase hc, e o Nb, que compde parte da fase de laves, possuem nimeros atdmicos muito
préximos (40, 50 e 41, respectivamente). Assim, ndo é possivel ver um contraste tdo

expressivo de tonalidade entre as fases.

Figura 70. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundarios da liga
Fe1sCrisNb1sZrsSnyy representando a microestrutura encontrada majoritariamente por
toda a extensdo da secao longitudinal do lingote.

Na secdo transversal do lingote, foi observada a mesma microestrutura de
estrutura dendritica e gréos independentes que na secéo longitudinal (Figura 72). No
entanto, foi observada uma regido de coloragdo heterogénea proxima a uma das bordas
do lingote. Por analise de EDS pode-se identificar a composicao desta area heterogénea
e de duas areas da matriz, a esquerda e a direita da heterogeneidade (Figura 73).
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Figura 71. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundarios da liga
Fe16CrisNb1sZr5Sn2z mostrando uma regido com falta de fuséo.

Figura 72. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundarios da sec¢ao

transversal da liga Fe1sCrisNbisZr2sSn27.
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Figura 73. (a) Imagem obtida por MEV da secéo transversal da liga
Fe1sCrisNbisZrsSnyz e a analise da composicéo por EDS da (b) regido 1 (c) regido 2 e

(d) regiéo 3.

As andlises por EDS das trés regides confirmaram que, a matriz (regides 1 e 2)
(Figura 73 (a) e 73 (b)) € composta por todos os elementos da composi¢cdo, como
desejado, e que a &rea heterogénea (Figura 73 (c)) € composta exclusivamente por
cromo, tendo essa sido originada por falta de fuséo suficiente do elemento. Assim,
optou-se por realizar novamente a fusao do lingote para garantir a fusdo adequada dos

elementos.
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A refusdo da liga FeisCrisNbisZrsSnyz foi realizada utilizando arco fixo e
correntes baixas, como sugerido na fusdo da primeira liga para materiais que possuam
fase de Laves em suas composi¢cdes. Na Figura 74 esta apresentado o lingote produzido
durante a refuséo da liga Fe1sCrisNbisZrsSh27. O peso e as dimensdes do lingote se

encontram na Tabela 42.

10 cm

Figura 74. Lingote resultante da refusdo da liga Fe1sCrisNb1sZrsSn2y.

Tabela 42. Dimensao e peso do lingote produzido durante o processo de refusédo da

liga Fe1sCrigNbisZrsSnyy.

Dimens6es (mm) Massa (g)
(cxlxe)
Lingote 18,93 x 15,95 x 5,20 8,539

Comparando a massa do lingote resultante da fusdo (9,96 g) com a do resultante
da refusao, houve uma perda de 1,421 g, o equivalente a 14,26%. Essa perda esta mais
relacionada ao fato de que o lingote da fuséo foi submetido a etapas de corte, lixamento
e polimento para testes de DRX e observagdo microestrutural do que ao processo de
refusdo. Ainda que o pedaco que foi cortado para ensaio de DRX tenha sido refundido
juntamente com o pedaco maior, sempre ha perdas de massa associada aos processos

mencionados.

Apo6s a refusdo desta composicao, as analises de DRX e MEV do material foram
refeitas. Os resultados de DRX (Figura 75) confirmaram a manutencdo das fases de
Laves e hc, como previstas pelo Thermo-Calc® e indicaram a presenca de 6xido de ferro.
Os resultados do MEV indicaram a conservacdo da microestrutura composta por fases

dendriticas e gréos equiaxiais independentes tanto na regido longitudinal quanto na
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transversal (Figura 76 e 77). Ambas as imagens sao referentes a regido central do
lingote. As trincas presentes na primeira fusdo também foram observadas apés a

refusdo do lingote.

m LAVES
' o HCP_A3
V4 |:32()3

Intensidade (u.a.)

20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
20

Figura 75. DRX da liga Fe1sCrisNb1sZrsSn27 apos a etapa de refuséo.

SEM HV: 200 kV | Det: SE | - | VEGA3 TESCAN

WD: 10.02 mm SEM MAG: 500 x 100 pm
Date(m/dly): 07/05/18 WD: 10.02 mm . COFPE/UFRJ

Figura 76. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundarios da se¢ao
Iongitudinal da Iiga FeleCrlsNblle258n27.
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SEM HV: 20.0 KV | Det: SE | , | VEGA3 TESCAN

WD:9.08mm | SEMMAG:200x | 200 ym

Date(m/dly): 07/05/18 ~ WD:9.98 mm | COPPE/UFRJ

Figura 77. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundérios da se¢éo

transversal da liga Fe1sCrisNbisZr2sSnay.
4.2.3 Fe2CrsCuizMnisAlzs

A fuséo foi realizada através da adi¢cdo de todos os elementos em um mesmo
cadinho e o arco inicialmente aberto a 110 A. Ao abrir o arco em cima do material, houve
projecdo do Mn. Entdo, com o objetivo de reduzir a proje¢cdo do mesmo e garantir a
minima manutencdo da composi¢ao proposta, a corrente foi reduzida para 85 A, mas o
Mn continuou a fraturar e projetar. Além disso, houve também dificuldades com relacéo
a miscibilidade entre os elementos uma vez que um pedaco se manteve imiscivel por
todo o momento em que 0 arco estava aplicado sobre o material. Assim, foi necessario

interromper o processo de fusdo devido a ndo garantia da composicao da liga.

Na Figura 78 pode-se observar o prato apds a abertura da camara logo apos a
fusdo da liga (Figura 78 (a) e (b)) e o lingote da fusédo (Figura 78(b)). Os pesos e
dimensdes do lingote e do pedaco imiscivel se encontram na Tabela 43. As informacdes
sobre os pedacos de Mn ndo serdo fornecidas pois apenas foi possivel coletar parte dos
pedacos.
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(a) (b) (©)

Figura 78. (a) Prato ap0s a abertura da camara logo apos a tentativa de fusdo da liga
(b) imagem do prato mais aproximada da regido dos cadinhos e (c) lingote do

processo de fusdo da liga Fez>Cr23CuisMnieAlzs.

Tabela 43. Dimensao e peso do lingote produzido durante o processo de fusado da liga

F622CF23CU13MH16A|26.
Dimensfes (mm) Massa ()
(cxlIxe)
Lingote 16,83 x 17,11 x 7,17 7,9400
Pedaco imiscivel 5,17 x 7,34 x 2,60 0,4026

Considerando a soma da massa do lingote e do pedaco imiscivel (8,3416 ),
houve uma perda de 1,6584g, o equivalente a 16,58% da massa total da carga

introduzida no cadinho, sendo grande parte desta perda de manganés.

Para identificar a fase que fazia parte do pedaco que ficou imiscivel e, assim,
aperfeicoar o processo de fusdo desta liga foi realizado o teste de difragdo de raios-X.

O resultado do DRX encontra-se na Figura 79.

O resultado do difratograma do pedaco imiscivel resultante do processo de fusdo
da liga Fe»2Cr23Cui1sMnisAlg indicou a possibilidade de ser tanto cromo quanto aluminio.
Para buscar alternativas que viabilizem a fusdo, foram analisadas a solubilidade destes
elementos com os demais presentes na composicao de forma a identificar corretamente

o imiscivel.

A analise dos diagramas binarios do Al com os elementos Fe e Cu indicam baixa
solubilidade com a formacdo de muitos intermetalicos, enquanto os diagramas de Cr
com Fe e Cu indicam consideravel solubilidade havendo majoritariamente a formacgéao
de solucdes solidas [114-117]. Além disso, as andlises das afinidades entre os
elementos considerando a diferenca de raio atbmico e eletronegatividade (Tabela 44),
também indicam a maior chance de que esta imiscibilidade seja do aluminio uma vez

que o Cr possui maior afinidade com o Fe e com o Cu do que o Al
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Figura 79. DRX do pedaco imiscivel resultante do processo de fusdo da liga
Fezzcr23CU13MnleA|26.

E importante ressaltar que mais uma vez os resultados de simulag&o foram um
pouco contraditorios, uma vez que é sugerida a formac¢do uma solugdo sélida bcc, rica
em Fe, Cu e Al e, como visto anteriormente, as investigagdes das afinidades entre os
elementos mostram que estes elementos possuem baixa solubilidade entre si sendo

prevista a formag¢ao majoritariamente de compostos intermetalicos.

Tabela 44. Sistemas binarios do aluminio e do cromo com os demais elementos e

suas respectivas diferengas de raio atdmico e eletronegatividade.

_ Diferenca de raio atdmico Diferenca de eletronegatividade
Sistemas
(%) (%)
Cr-Fe 0,00 6,60
Cr-Cu 8,57 12,63
Al-Fe 2,10 12,02
Al-Cu 10,48 15,26

ApoOs estas andlises, foi realizada mais uma tentativa de fusdo desta
composi¢do. Entretanto, desta vez, o processo foi feito através de co-fusdes com o
objetivo de evitar a projecdo do manganés, através da combinacdo dele com um
elemento de boa afinidade, e a imiscibilidade do aluminio. Para isso, foram analisados
os diagramas binarios do Mn com os demais elementos e comparadas as diferengas de

raio atdmico e eletronegatividade entre eles (Tabela 45).
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Os diagramas binérios mostram que os sistemas Mn-Cr, Mn-Cu e Mn-Al formam
solucBes sdlidas e compostos intermetalicos enquanto que o sistema Mn-Fe forma
exclusivamente compostos intermetdlicos [118-121]. Assim, de acordo com esta
investigacdo, a combinacéo preferencial do Mn seria com o Cr, 0 Cu e o Al. De acordo
com a Tabela 45, as melhores afinidades do Mn sdo com o Al e com o Cr. No entanto,
o aluminio ndo possui boa afinidade nem com o Fe e com o Cu enquanto o Cr possui

melhor afinidade com ambos (Tabela 44).

Tabela 45. Sistemas binarios do manganés com os demais elementos e suas

respectivas diferencas de raio atbmico e eletronegatividade.

_ Diferenca de raio atdmico Diferenca de eletronegatividade
Sistemas
(%) (%)
Mn-Fe 9,28 15,30
Mn-Cr 9,28 6,62
Mn-Cu 0,78 18,41
Mn-Al 11,18 3,72

Portanto, foi decidido realizar a fusdo do Mn com o Al. Uma vez que o Fe e o Cr
possuem boa afinidade optou-se por fundi-los juntos. Entdo, por fim, ao analisar o
diagrama Fe-Cu e verificar a formacdo exclusivamente de solugbes solidas, e a
afinidade do Cu com o Fe (diferencas de raio atdbmico e eletronegatividade igual a 8,57
e 3,68, respectivamente) e com o Cr escolheu-se fundir o Cu juntamente com o Fe e
com o Cr por este possuir melhor afinidade com ambos do que com o Mn e com o Al
[122].

Com esta nova estratégia para a fusao, foi realizado um novo processo de fusédo
da liga, introduzindo em um cadinho o Mn e o Al e, em um outro cadinho, o Fe, o Cre o
Cu. Os elementos a serem fundidos foram pesados novamente e as massas referentes
a cada um deles se encontra na Tabela 46. A massa real do manganés foi pesada
propositalmente maior do que a massa requerida de forma a suprir uma possivel perda
de composicdo em decorréncia das proje¢cdes observadas na primeira fusdo. Primeiro
foi realizada a fuséo do Fe, Cr e Cu em uma corrente igual a 120 A, resultando em um
lingote uniforme. Em seguida, foi dado inicio & fusdo do Mn com o Al e, de forma a evitar
a projecdo dos elementos, foi aplicado o arco com corrente baixa (45 A). Mesmo com a
corrente baixa, ocorreu a quebra e projecdo do Mn em pedacos menores enquanto o Al

permaneceu separado do Mn. O resultado desta segunda fusdo pode ser visto na Figura
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80. Os pesos e dimensdes do lingote FeCrCu e dos pedagos de Al e Mn imisciveis se

encontram na Tabela 47.

Tabela 46. Massas requerida e real dos elementos para fabricagédo de um lingote de
10 g da liga Fe22Cr23CuisMnisAlzs €m sua segunda fuséo.

Fe22Cra3CuisMnisAlos

Elemento Massa requerida (g) Massa real (g)
Fe 2,5431 2,5465
Cr 2,4754 2,4860
Cu 1,7099 1,7116
Mn 1,8195 2,1931
Al 1,4521 1,4532

Fe+Cr+Cu

Figura 80. Resultado do segundo processo de fuséo da liga Fez2Cr3CuizsMnisAlas.

Tabela 47. Dimensao e peso do lingote FeCrCu e dos pedacos de Al e Mn imisciveis

resultantes do segundo processo de fuséo da liga Fe22Cra3CuizsMnisAlos.

Dimensfes (mm) Massa (g)
(cxlIxe)
FeCrCu 17,66 x 13,52 x 6,39 6,70
Al - 1,37
Mn - 1,19

Com relacéo ao lingote FeCrCu produzido, ao comparar a massa introduzida dos
trés elementos no cadinho antes do processo de fusdo (6,7441 g) com a massa
resultante (6,70 g), observa-se que a fuséo ocorreu de forma adequada e praticamente

ndo houve perdas durante a fusdo (0,65%).
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Os autores SOARE et al. [12] relatam que o uso do método de fusdo por indugéo
€ preferivel para a obtencdo de ligas contendo elementos com alta presséao de vapor,
como o Mn. Dessa forma, € possivel reduzir a volatilizacdo do elemento e realizar uma

fus@o mais controlada em termos de composicao.

Devido a instabilidade do Mn no processo de fuséo, foi avaliado o potencial para
a criacdo de uma liga com apenas quatro elementos ja que esta foi a composi¢ao que
apresentava apenas solucao solida e seria primordial comparar o seu desempenho com
as demais ligas que apresentaram estruturas bifasicas. Assim, sugerimos a fusdo de
uma liga multicomponente FeCrCuAl com a proporcado massica utilizada na liga proposta
Fe22CrasCuisMnicAls. Antes da fusdo, foi feita a simulacdo computacional desta
composi¢cdo para julgé-la promissora ou ndo. O diagrama de resfriamento da

composicao FexsCr27CuisAlzi encontra-se na Figura 81.
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Figura 81. Diagrama de resfriamento da liga FezsCrz7CuisAlsa.

O processo de solidificacao da liga Fe2sCr27CuisAls: inicia-se em torno de 1350°C
com a formacado da fase BCC_B2 (cubica de corpo centrado). Préximo a 1117°C, parte
desta fase BCC_B2 se transforma em BCC_B2#2 e, consequentemente, a fragdo molar
da primeira fase formada é consideravelmente reduzida. Em temperaturas mais baixas,
proximo de 750°C, outra fase cubica de corpo centrada, BCC_B2#3, inicia sua
solidificacao através da transformacgéo de BCC_B2. A solidificacdo total da liga ocorre

em, aproximadamente, 1058°C.
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Conforme a analise do diagrama da Figura 81 e dos processos de solidificacao
nele indicados, a liga Fe2sCr27CuisAls; apresenta trés fases solidas cubicas de corpo
centrado de diferentes composicdes, sendo estas: BCC_B2, BCC_B2#2 e BCC_B2#3.

A Tabela 48 apresenta as probabilidades dos elementos ocuparem os sitios de
cada fase prevista e a Tabela 49 suas constituicdo e fracdes molares a 500°C.

Tabela 48. Probabilidade (%) dos elementos estarem presentes nos sitios de cada

fase prevista a 500°C para a liga Fe2sCr27CuiAlss.

Fe2sCra7CuisAla
Sitios Elemento BCC_B2 BCC_B2#2 BCC_B2#3
Fe 2,99 60,89 3,18
Cr 88,52 0,00 30,78
! Cu 0,00 39,10 0,00
Al 8,49 0,01 66,04
Fe 2,99 2,48 95,12
Cr 88,52 0,04 4,27
? Cu 0,00 13,88 0,46
Al 8,49 83,60 0,15

Tabela 49. Fases e suas fragcdes molares a 500 °C presentes na liga Fe2sCr27CuisAlss.

FexsCr27Cu 16A|31

Fases Tipo FracOes molar de fases (%)

BCC B2 AB 59
BCC_B2#2 ap 27
BCC_B2#3 ap 14

De acordo com a analise de fases e suas fracOes, a liga FexsCra7CuisAls é
composta totalmente por soluc¢éo soélida cubica de corpo centrado como a liga proposta
inicialmente Fe2>Cr23CuisMnisAls. Entdo, essa composicdo permitira entender o
comportamento de uma liga multicomponente de composi¢cdo mais simples, o que pode

ser um ponto interessante no desenvolvimento desta nova classe de materiais.

Assim como as demais ligas, foi realizada a andlise da entropia configuracional
para esta composicao para verificar se a mesma se encontra em regime de alta entropia.

Para isso, foram calculados os valores da entropia configuracional conforme a equacao
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(4), variando os teores de Fe e Al e mantendo fixos os de Cr e Cu (FeyAls3.«Cr27Cuss)
(Figura 82).

1.50 - - 15
1.45
1.40 FezscrzscuzsAlzs 414
1.35 e
1.30 413
L 1254
5 |
D 120 412
1.15
1.10 4 411
1.05 4
1.00 : : : : : 1.0
20 25 30 35
X

Fe

Figura 82. Curva da entropia configuracional (S) da composi¢cdo ndo-equiatdbmica da
liga de alta entropia FexAlssxCr27Cuis em fungéo da fragdo atdmica do Fe (Xre). A linha
tracejada horizontal é a entropia configuracional da liga de alta entropia da

composicao equiatdmica FezsCrasCuzsAlos.

De acordo com a Figura 82, a entropia configuracional da liga Fe2sCr27CuisAls1 é
igual a 1,36R (constante ideal dos gases), sendo equivalente a 98,1% da entropia
prevista para a composicdo equiatdbmica. Comparando com os valores de entropia
configuracional atualmente considerados para ligas de alta entropia [15,60], esta liga

multicomponente é considerada uma liga de alta entropia.

Portanto, foi realizado um novo processo de fuséo utilizando o lingote FeCrCu
resultante do processo anterior para a adicdo apenas de aluminio com massa igual a
1,4529 g.

Nesta nova fuséo, o primeiro passo consistiu na fusao dos pedacos de aluminio
para formar um Unico bloco com esse elemento. Nesta etapa foi observada a formacao
de uma pelicula na superficie do bloco de aluminio. O segundo passo foi a incorporagéo
do aluminio no lingote FeCrCu. Observou-se uma coloragdo amarelada na superficie

gue poderia indicar a ndo fusdo completa do Cu. Assim, o terceiro passo foi a refusdo
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da liga com a utilizacdo de correntes de 90 a 140 A. Ao contrario do esperado, devido
ao menor ponto de fusdo do aluminio, o lingote de FeCrCu foi o primeiro a fundir e isso
esta relacionado a pelicula formada na superficie do lingote de aluminio durante a sua

fusdo, que agiu como uma camada refrataria ndo solavel.

O resultado da fuséo da liga multicomponente Fe»sCr27CuisAls; esta apresentado

na Figura 83 e 0 peso e dimensé&o do lingote se encontra na Tabela 50.

10cm

Figura 83. Lingote resultante do processo de fusdo da liga FezsCr7CuisAla:.

Tabela 50. Dimenséao e peso do lingote resultante do processo de fusdo da liga

Fe2sCr7CuieAlss.
Dimensfes (mm) Massa ()
(cxlxe)
FeCrCuAl 16,96 x 17,63 x 6,09 7,997

Somando a massa do lingote FeCrCu (Tabela 47) com a massa de aluminio
(1,4529) adicionada para fusdo e comparando com a massa do lingote FezsCra7CuisAlsr
(Tabela 50), houve uma perda de 0,1559 g durante o processo de fuséo, o equivalente

a 1,9%. Isso indica que o processo de fusdo ocorreu de forma apropriada.

As fases presentes na liga apés fundida foram analisadas por difracéo de raios-
X (Figura 84). O resultado de DRX confirmou a presenca de todas as fases cubicas de

corpo centrado previstas pelo Thermo-Calc®.

A composicado microestrutural da liga FezsCr,7CuisAls1 nas se¢des longitudinal e
transversal da parte central do lingote, foi avaliada por microscopia eletrbnica de
varredura (MEV). O resultado da andlise microscépica encontra-se nas Figuras 85 e 86.
Em ambas as secles, pode-se observar a presenca exclusiva de microestrutura
dendritica, convencionalmente encontrada em estruturas brutas de fuséo, direcionadas

aleatoriamente.
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Figura 84. Difratograma da liga FezsCr27CuisAls1 apds a fuséo.
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Figura 85. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundarios da sec¢éo

longitudinal da liga Fe2sCr27CuisAlas.
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Figura 86. Imagem obtida por MEV em modo de elétrons secundéarios da se¢éo

transversal da liga FezsCra7CuisAlss.

Portanto, nesta se¢ao, foram estabelecidas diferentes estratégias para fusdo de
cada liga devido a constante fratura do lingote em ligas compostas por grande proporgéo
de fases de Laves e também devido a ligas constituidas por elementos com baixa
solubilidade entre si tenso sido necesséria a fusédo por co-fusées. Especificamente no
caso da liga composta por Mn, foi observada maior complexidade, tendo sido decidido
pela remocao deste elemento da composi¢do, sendo proposta uma nova composi¢cao

de liga multicomponente.

Os resultados de DRX confirmaram, para todas as ligas, a presenca das fases
previstas pela simulagdo computacional. As ligas FeisCrisNbigNi7Als e
Fe1sCrisNb1sZr2sSn,7 séo bifasicas, compostas por fase de Laves e estrutura ccc e hc,
respectivamente, enquanto a liga FexsCr2;CuisAlsy € composta apenas por solucdo
sélida ccc. Pela analise microestrutural, foram observadas heterogeneidades
morfol6gicas ao longo do lingote para a liga FeisCrisNbigNiz7Alzs € regides com falta de
fusdo para a liga Fe1sCrisNbisZr2sSn,z, Em ambos os casos, estas sdo consequéncia
da falta de refusbes extensivas. As microestruturas variaram da estrutura tipicamente

dendritica dos materiais brutos de fusédo, tendo sido a liga FezsCr27CuisAls; a Unica que
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apresentou apenas estrutura dendritica. Outras microestruturas diferentes da dendritica
também foram observadas para outras ligas de alta entropia [106] e isto foi associada
ao efeito da mudanca do teor de certos elementos. Portanto, a falta de homogeneizacdo

de parte das ligas novamente provocou resultados diferentemente do esperado.

4.3 ENSAIO DE POLARIZACAO POTENCIODINAMICA

Nesta secdo serdo discutidos os resultados do ensaio de polarizacdo
potenciodindmica para cada liga, sendo posteriormente comparados entre si e tendo 0s
resultados associados as respectivas microestruturas. Por fim, o desempenho das ligas
em corrosdo serd comparado ao dos acos inoxidaveis duplex utilizados na industria de

papel e celulose.
e FeisCrisNbigNizzAl2s

O resultado do ensaio de polarizacdo, em solugdo 3,75M NaOH e temperatura
ambiente da liga Fe1sCrisNbigNiz7Alzs, € a fotografia da superficie da amostra apés o

ensaio encontram-se nas Figura 87 e 88.
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Figura 87. Curva de polarizacdo em solucéo 3,75M NaOH e temperatura

ambiente da liga Fe1sCrisNbigNi»>7Alzs € seus regimes.
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Na curva de polarizacdo (Figura 87) pode-se observar claramente os trés
regimes: catodico, anddico e anddico transpassivo. O regime catddico € iniciado em
potencial igual a -1,075 Vecs € se estende para valores mais negativos. Entre -1,075 e
-0,026 Vecs, 0 material situa-se em regime anddico e acima de -0,026 Vegcs, €
configurado o regime transpassivo. Pode-se observar que, apdés o intervalo de
dissolucéo ativa, a curva apresentou um comportamento de reducdo da densidade de
corrente com 0 aumento do potencial, resultante de um aumento da resisténcia do meio,
indicando a formacéo de um filme ou camada protetora que, para potenciais mais altos,
foi desfeito e a dissolucdo volta a ocorrer. Em um potencial em torno de — 0,026 Vecs, 0
aumento do potencial com a manutencdo da densidade de corrente indica que houve

formacéo de um novo filme, mas logo depois a densidade de corrente volta a crescer.

Como resultados da curva de polarizagéo, através das curvas catodica e anddica
de Tafel, o potencial e a corrente de corrosdo sdo iguais a -1,075 Vecs e 0,0027 mA,

respectivamente.

1cm

Figura 88. Fotografia da superficie da liga FeisCrisNbigNiz7Als apos o ensaio

de polarizacdo potenciodinémica.

A partir da observacdo da superficie da amostra submetida ao ensaio de
polarizacdo potenciodinamica (Figura 88), observa-se que a mesma nao apresentou pite
e ndo aparentou a existéncia de uma camada protetora. Logo, esta liga, para as
condicbes avaliadas ndo apresentou corrosdo localizada e, na faixa de potenciais

avaliados, ocorreu provavelmente a formacao de um filme instavel que leva a sucessivas
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passivacdes e repassivacoes até que a superficie ndo seja mais resistente ao potencial
aplicado.

o FeisCrisNbisZrsSnay

A curva de polarizacdo potenciodindmica em solucdo 3,75M NaOH e
temperatura ambiente da liga FeisCrisNbi1sZr2sSn,7, e a fotografia da superficie da

amostra ap0s 0 ensaio encontram-se nas Figura 89 e 90.

Na curva de polarizacao (Figura 88), o regime catédico é iniciado em potencial
igual a -1,283 Vecs € estende-se para valores mais negativos. Entre -1,276 e -0,092 Vecs,
0 material situa-se em regime anddico, sendo possivel observar que, apds o regime de
dissolucéo ativo, ha uma regido ampla de passivacao (aproximadamente de 1,05 V).
Acima de -0,092 Vecs, € configurado o regime transpassivo. Como resultados da curva
de polarizacao, através das curvas anddica e anddica de Tafel, o potencial e a corrente

de corrosédo sao iguais a -1,276 Vecs e 0,037 mA, respectivamente.
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Figura 89. Curva de polarizacdo em solucéo 3,75M NaOH e temperatura

ambiente da liga Fe1sCrisNb1sZrsSn27 € seus regimes.
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A partir da observagdo da superficie da amostra submetida ao ensaio de
polarizacdo potenciodindmica (Figura 90) pode-se observar que esta apresentou pites

na sua superficie.

Figura 90. Fotografia da superficie da liga Fe1sCrisNb1sZrsSn2z apds o ensaio
de polarizacdo potenciodinamica.

e FexCr27CuisAla:

A Figura 91 mostra a curva de polarizagdo potenciodindmica em solugéo 3,75M
NaOH e temperatura ambiente da liga Fe2sCra7CussAlsi. E possivel observar a superficie

da amostra apds o ensaio na Figura 92.

Na curva de polarizagdo (Figura 91), o regime catddico € iniciado em potencial
igual a -1,144 Vecs e estende-se para valores mais negativos. Entre -1,144 e -0,59 Vecs,
o material situa-se em regime anddico. E possivel observar que apds o intervalo da
dissolucdo ativa, a liga entra em um pequeno regime de passivacdo, mas a baixa
resistividade faz com que a dissolucéo volte a ocorrer, ou seja, a densidade de corrente
volta a crescer em um intervalo pequeno de potenciais. Acima de -0,59 Vecs, €
configurado o regime transpassivo. Como resultados da curva de polarizacao, através
das curvas anddica e anddica de Tafel, o potencial e a corrente de corrosédo sdo iguais

a-1,142 Vecs e 0,008 mA, respectivamente.

Ao final do ensaio foi observada uma camada de 6xido de cor castanha,
provavelmente 6xido de ferro, em toda a superficie da amostra, sendo esta camada fina
e ndo aderente. Além disso, também foi observada a presenca de pites em dois pontos

da amostra (Figura 92).
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Figura 91. Curva de polarizacdo em solucéo 3,75M NaOH e temperatura
ambiente da liga Fe2sCr27CuisAls1 € seus regimes.

1cm

Figura 92. Fotografia da superficie da liga FezsCr27CuisAlz1 apbés o ensaio de

polarizacao potenciodinamica.
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As curvas de polarizacdo de todas as amostras foram plotadas em um mesmo
gréafico para melhor comparacao (Figura 93). O potencial e a densidade de corrente para

as trés ligas bem como para alguns a¢os duplex podem ser vistos na Tabela 51.
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Figura 93. Curva de polarizagdo das ligas FeisCrisNb1gNiz7Alzs, Fe1sCrisNbisZrsSnyr e
Fe2sCr27CuysAlss.

Tabela 51. Potencial e densidades de corrente de corroséo para as ligas
Fe15CrisNb1gNiz7Alzs, Fe1sCrisNbisZrsSn27r e FezsCrarCuisAlzi € para os agos

tipicamente utilizados na industria de papel de celulose em solugéo 3,75M NaOH.

Liga T (°C) | Ecorr (V) J (Alcm?) icorr (A) Referéncia

Ligas analisadas neste estudo

F815CI’15Nb18Ni27A|25 25 - 1,075 2,87 X 10'6 2,726 X 10'6 -
FelGCrlsmeZrzssny 25 - 1,276 4,632 X 10° 3,7056 X 10° -

Fe,sCro7Cu 16A|31 25 -1,142 8,55 X 10'6 8,40 X 10'6 -
Acos inoxidaveis duplex
S32305 40 -1,032 8x10° - [29]
S32101 40 -1,053 1,2x10°® - [29]
S32304 40 -1,026 9x10° - [29]

136



Analisando os resultados do ensaio de polarizagdo observa-se que a liga que
apresenta o maior potencial e a menor corrente de corrosao é a FeisCrisNbigNiz7Al2s,
sendo esta a liga que apresenta a maior resisténcia a corrosao e, portanto, a mais
promissora. A liga Fe1sCrisNbisZr2sSn,7, apesar de apresentar menor potencial e maior
corrente de corrosdo, apresenta pequena diferenca desses parametros com a liga
FeisCrisNbigNiz7AlLs, apresenta também uma faixa de passivacdo, e boas
caracteristicas superficias pds-ensaio, o que faz com que esta liga seja considerada a
segunda mais promissora. Por Ultimo, a liga Fe2sCr27CuisAls1 ndo apresentou resultados
interessantes, como: formacdo de éxido na superficie da amostra, sendo esta a
composicao de pior desempenho em corrosdo comparado as outras ligas e, logo, ndo

considerada promissora para a aplicagéo proposta.

As curvas de corrosdo sdo altamente dependentes da microestrutura dos
materiais e das suas fases e componentes [123]. Apesar destes ensaios terem sido
realizados nas ligas com a microestrutura apos a fusdo, existem variag6es na morfologia

das fases que também impactam o desempenho em corrosao.

A liga Fe1sCrisNbigNiz7Als, por exemplo, tem uma de suas fases, solugéo sélida
ccc, como um tipo de alumineto de niquel, considerado altamente resistente a corroséo
[124]. A liga Fe1sCrisNb1sZr2sSno7, por sua vez, tem em sua composicdo, a fase hc que
€ destacada na literatura por possuir boa resisténcia a corroséo [125]. Por outro lado, a
liga Fe2sCro7CuisAls1, apesar de também ter em sua composi¢gédo uma solugéo solida ccc
do tipo alumineto de ferro, que também é reconhecido por proteger ligas de danos de
corroséo [126], essa fase, de acordo com a simulagdo computacional, também possui
alta probabilidade de cobre em sua composi¢édo associada ao aluminio (Tabela 46). De
acordo com Martins [127], a resisténcia a corrosdo é uma propriedade prépria do

aluminio, porém é prejudicada pela adigéo de cobre.

Portanto, observa-se que as duas ligas que apresentaram resultados
promissores em relagdo a corrosdo, sdo 0s que possuem microestrutura bifasica,
compostas por fase de Laves e solugdo solida em proporgdes similares de da fase
(aproximadamente 50%-50%), enquanto que a liga composta apenas por solucbes
sélidas apresentou significativa corrosao superficial, apesar de ter a melhor distribuicédo

de elementos de liga entre as fases.

Comparando os valores de corrente e potencial de corrosédo das ligas propostas
com acos duplex comerciais, observa-se que os valores sao compativeis, o que as torna

as ligas FeisCrisNbigNiz7Als € FeisCrisNbisZrsSnyy interessantes para a continuacao
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do estudo e otimizag&o da microestrutura uma vez que as ligas de alta entropia fundidas

ja apresentaram resultados similares a algumas ligas comerciais.
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5 CONCLUSOES

As conclusbes obtidas durante o desenvolvimento das ligas e analise dos resultados

de DRX, observag&o microestrutural e ensaios de polarizacdo obtidos séo:

1. O método de simulacdo computacional CALPHAD e as bases de dados
utilizadas para geragéo dos diagramas de resfriamento e previsao de fases das
ligas se mostrou eficiente, através de validacdes experimentais, para o
desenvolvimento de novas composicoes.

2. Os célculos de entropia configuracional confirmaram que as ligas
multicomponentes desenvolvidas encontram-se em regime de alta entropia.

3. Foram estabelecidas diferentes estratégias para a fusdo de cada liga devido as
dificuldades encontradas durante o processo de fusdo. Para as ligas compostas
por grande propor¢éo de fase de Laves, devido a constante fratura do lingote
causada pela presenca de trincas de contracéo formadas durante o processo de
solidificacdo, optou-se por realizar apenas uma refusdo e utilizar correntes
baixas e arco em posicéo fixa de forma a evitar a instabilidade da poga de fuséo,
tornar a temperatura mais homogénea e assim, prevenir a fratura do lingote
durante o processo e, consequentemente, perda da composicdo do material.
Para as ligas em que os elementos possuem baixa solubilidade entre si, o
processo foi realizado por co-fusdes. Especificamente no caso da liga composta
por Mn, foi observada maior complexidade, tendo sido decidido pela remocéo
deste elemento da composicéo, sendo proposta uma nova composicao de liga
multicomponente.

4. As Iigas Fe15CrisNbisNi>7Alos @ Fe1sCrisNbisZrosSno7 sdo bifésicas, compostas
por fase de Laves e estrutura ccc e hc, respectivamente, enquanto a liga
Fe2sCr27CuisAls; € composta apenas por solugcao sdlida ccc. A primeira liga
apresentou microestrutura composta por estrutura dendritica e fases eutéticas,
apresentando morfologias bastante heterogéneas ao longo do lingote. Isto esta
relacionado a ndo homogeneizacao da microestrutura durante a fuséo devido a
falta de etapas de refusdo extensivas. A segunda liga, apresentou estrutura
dendritica e gréos independentes ao longo do lingote sendo observadas regides
localizadas com falta de fusé@o, também ocasionadas pela falta de refusées. Por
fim, a terceira liga foi a Unica que apresentou a tipica estrutura bruta de fuséo
composta por estruturas dendriticas.

5. De acordo com os resultados do ensaio de polarizacdo e comparado aos acos

inoxidaveis duplex utilizados atualmente na industria de papel e celulose, as ligas
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desenvolvidas neste estudo apresentaram boa resisténcia a corroséo, tendo sido
as ligas Fe1sCrisNbigNiz7Als € Fe1sCrisNbisZrasSnyrz, de microestrutura bifasica,
as mais promissoras e indicadas para dar continuacdo ao estudo de

desenvolvimento de novas ligas para aplicagcdo na industria de papel e celulose.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

e Estudar novas rotas de fabricacéo da liga Fe22Cra3CuizsMnisAlzs.

e Auvaliar o efeito de diferentes microestruturas na resisténcia a corrosao das ligas
mais promissoras

e Ampliar a caracterizagdo em relagdo a resisténcia a corroséo testando as ligas
em diferentes meios e pHs, buscando avaliar os limites de aplicagdo das ligas
mais promissoras

e Realizar estudo sobre os efeitos do processo de fusédo e processamento nas
propriedades mecéanicas das ligas
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