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Resumo do Projeto de Graduacao apresentado a Escola Politécnica/UFRJ como parte
dos requisitos necessarios para a obtencéo do grau de Engenheira Metallrgica.

Desenvolvimento de Ligas de Alta Entropia a base de Ti-Zr-Nb para

aplicacdo biomédica

Tayna Cristina Germano da Silva

Margo/2018

Orientadora: Rafaella Martins Ribeiro, D.Sc

Curso: Engenharia Metallrgica

Como consequéncia dos inimeros avangos tecnoldgicos da medicina ao longo dos
anos, a expectativa de vida da populacdo em geral cresce a cada dia. Assim, a
demanda por biomateriais aumentou consideravelmente, o que levou a necessidade
do desenvolvimento de uma nova geracdo de materiais que apresentam maior
biocompatibilidade e propriedades mecanicas superiores a fim de atender melhor as
necessidades futuras da area biomédica. Dentro desta nova classe de materiais, as
ligas de alta entropia sdo muito atraentes para a aplicacdo nessa area, pois sua
composicdo constituida de multiplos elementos principais confere ao material uma
elevada entropia configuracional, fator que influencia diretamente a cinética de
formacao de fase e, consequentemente, as propriedades fisicas e mecanicas.

O presente trabalho tem como objetivo desenvolver uma liga a base de Ti-Zr-Nb
com composicao inédita e avaliar a microestrutura da composi¢do mais promissora.
Assim, foi utilizado o método CALPHAD (simula¢do termodinamica), onde pode-se
analisar a variacdo de fases resultantes da mudanca de composicdo das ligas e a
influéncia dos elementos adicionados: aluminio, estanho e molibdénio. Apos analise
dos resultados, foi feita a fusao da liga e caracterizacao microestrutural para analise
de sua possivel aplicacdo na area biomédica. Entdo, concluiu—se que o método
CALPHAD utilizado para estudo das fases possiveis se mostrou muito eficiente e que
liga TiZrNb3soAli.oMo apresentou a microestrutura mais interessante, apresentando uma
matriz de solugéo solida ccc com precipitados do composto intermetalico TisAl.

Palavras-chave: Ligas de Alta Entropia, Biomateriais, método CALPHAD.
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As a consequence of technological advances in medicine over the years, a life
expectancy of the general population grows every day. Thus, the demand for
biomaterials has increased considerably, which has led to the need to develop a new
generation of materials that are better in biocompatibility and superior in terms of
mechanical properties, in order to better meet the increasingly complex doctor's needs
. Within this new class of materials, high entropy alloys are very attractive for an
application in this area, due to its composition constituted of main elements that
confers to the material a high configurational entropy, a factor that directly influences
the kinect of phase formation and, consequently, the physical and mechanical
properties.

The present work aims to develop a alloy based on Ti-Zr-Nb with unprecedented
composition and to evaluate a microstructure of the most promising version. Thus, the
CALPHAD (thermodynamic simulation) method was used, where it is possible to
analyze a variation of phases resulting from the change in the composition of the alloys
and an influence of the added elements: Aluminum, tin and molybdenum. After analysis
of the results, alloy melting and microstructural characterization were made to analyze
its application in the biomedical area. Then, it was concluded that the CALPHAD
method used for the phase study is welcome and much more efficient and that
TiZrNb3oAlioMo do alloy presented a more interesting microstructure, presenting a
solid solution matrix ccc with precipitates of the intermetallic compound Ti3Al.

Keywords: High Entropy Alloy, Biomaterials, CALPHAD method.
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1. Introducéo

O desenvolvimento de materiais esta diretamente relacionado com a historia da
civilizagdo. No inicio dos tempos, 0s Unicos materiais conhecidos eram 0s naturais,
incluindo pedra, madeira, metais nativos, entre outros, o que correspondia as
necessidades do ser humano. Com o passar dos anos e o desenvolvimento da
espécie, a necessidade de producdo de novos materiais e em largas quantidades
levou a pesquisa e ao desenvolvimento de novas tecnologias para producéo.

A producao de ligas metdlicas, durante muitos anos, baseou-se em um ou dois
componentes principais com adicdo de outros elementos em pequenas quantidades,
gue tinham como objetivo a mudanca da microestrutura e, consequentemente,
alcancar melhores propriedades. A descoberta de elementos metalicos adicionais foi
lenta devido a grande dificuldade de reducdo e extracdo. No entanto, progressos
significativos ocorreram apés a Primeira Revolucéo Industrial. Com a descoberta e
producdo de novos elementos por varias tecnologias, as novas ligas foram
gradualmente desenvolvidas para aplicagdes comuns e especiais, 0 que causou
grandes e rapidos avangos tecnolégicos [1].

O desenvolvimento e estudo de novos materiais e ligas metdalicas tem como
principais objetivos a busca de melhoria em suas propriedades, tais como: alta
resisténcia mecanica, baixa densidade, aumento da tenacidade, elevada resisténcia
ao desgaste, boa conformabilidade, melhores propriedades em altas temperaturas,
resisténcia a corrosao e a corrosado sob tensédo, entre outras [2].

Tendo o objetivo acima a ser alcangado, um novo conceito de composicgéo de ligas
metalicas foi proposto em 2004 por duas publicacbes independentes feitas pelos
pesquisadores Brian Cantor, no Reino Unido e Jien-Wei Yeh, em Taiwan, que tém
como base a combinacdo de multiplos elementos principais em propor¢des
equiatbmicas ou semi-equiatdmicas, evidenciando a elevada entropia configuracional
de sua estrutura, as ligas foram denominadas ‘ligas de alta entropia’ (high entropy
alloys — HEA) ou “ligas de multiplos elementos principais” (multi-principal-element
alloys - MPEAs). Uma entropia tdo elevada resulta na tendéncia dessas ligas em
formar solugdes sdlidas simples (cristalinas ou amorfas), e também gera os chamados
quatro efeitos caracteristicos: efeito de alta entropia, distor¢éo severada rede, difusdo
lenta e efeito coquetel [1,3-5].

Esse novo conceito de ligas trouxe o interesse de muitos pesquisadores, assim,

entre 2004 e 2015 houve um crescimento exponencial no numero de artigos



publicados sobre este tema. Esse novo conceito se tornou um novo marco na historia
do desenvolvimento de ligas [1].

O surgimento dessa nova classe de ligas abre um novo, extenso e inexplorado
universo, pois o estudo com multiplos elementos principais aumenta exponencialmente
0 numero de composi¢des que podem ser estudadas.

Experimentalmente, essas novas ligas se apresentaram muito promissoras e
mostraram seu grande potencial, ndo sé no ambito da pesquisa tecnolégica, como
também para possiveis aplicagdes industriais. Recentemente, pesquisadores da area
biomédica também demonstraram interesse por essa nova classe.

Uma grande variedade de biomateriais metalicos ja foi desenvolvido até os dias de
hoje, porém a necessidade de ter cada vez maior biocompatibilidade e melhores
propriedades mecénicas mantém a demanda do desenvolvimento de uma nova

geragao.

Ao longo dos anos, a ciéncia dos biomateriais vem apresentando grande evolucéao,
devido ao desenvolvimento cientifico e tecnolégico multidisciplinar de diversas areas
como medicina, biologia, engenharia, fisica e quimica. Nas recentes décadas pode-se
observar um aumento significante na utilizacdo dos mesmos, levado pelo aumento da
expectativa de vida da populacéo e necessidade de se realizar tratamentos cada vez
mais eficazes [6].

Os biomateriais metélicos estdo entre os mais usados, pois esses apresentam
Otimas propriedades como sua alta resisténcia a fratura e elevada resisténcia
mecanica. Alguns dos mais utilizados sdo confeccionados em aco inoxidavel, ligas de
cobalto, cromo e molibdénio, o titanio comercialmente puro e a liga Ti-6Al-4V [7,8].

O desenvolvimento das ligas de Ti para aplicacdo biomédica e com boas
propriedades mecanicas tem sua atenc¢éo voltada para o aprimoramento das ligas
como as Ti-Nb-Zr [9,10,11]. Essas tém se mostrado interessantes pois, dentre as ligas
de titdnio desenvolvidas, as que apresentam fase do tipo B possuem menores médulos
de elasticidade, maior relacdo resisténcia/peso e peso especifico ligeiramente
superior. Além disso, o Ti, Zr e Nb sdo elementos considerados biocompativeis e,
também, existe a possibilidade de alterar substancialmente a microestrutura das ligas

do tipo B através de processamentos, como tratamento térmico ou trabalho a frio [9].

Com o grande leque de possiveis composi¢des das ligas de alta entropia, alguns
métodos novos devem ser utilizados para um melhor desenvolvimento da pesquisa. A

simulagdo termodindmica tem se mostrado uma Otima ferramenta na area de
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pesquisas, principalmente para desenvolvimento dessas ligas, pois € um método
otimizado e através dele consegue-se ter uma direcdo mais clara em um universo de
escolhas tdo extenso, minimizando os esforgos e custos experimentais e acelerando o

processo de pesquisa e desenvolvimento.

O presente trabalho tem como objetivo, através de simulagdes termodinamicas
CALPHAD e validagbes experimentais, dar inicio ao desenvolvimento de novas
composicdes de ligas de alta entropia que tenham potencial para a area biomédica.
Para isso, a exploracédo de novas composicoes foi feita em simulagées computacionais
e, entdo, as mais promissoras foram fundidas em um forno de fusdo a arco e
caracterizada pelas técnicas: microscopia oOtica (MO), microscopia eletrénica de
varredura (MEV) e difracdo de Raios X (DRX).



2. Revisao Bibliografica

Durante muitos anos, as ligas tradicionais produzidas foram baseadas em um ou
dois principais elementos, o que proporcionou o desenvolvimento de muitos materiais
para inumeras aplicacdes. Entretanto, esse conceito se mostrou limitado quanto as
possibilidades de composi¢cdes, 0 que restringe o progresso de novas microestruturas,
propriedades e aplicacdes [1].

Com essa necessidade de continuar o avancgo, ha aproximadamente treze anos,
uma nova classe de material chamada de ligas de alta entropia (High Entropy Alloys —
HEA) foram desenvolvidas. Essas ligas consistem da presenca de multiplos elementos
principais em proporc¢des equiatdmicas maximizando a entropia configuracional. Esse
novo campo inspirou a exploracdo do vasto espaco de composicdes oferecido pelo
conceito de ligas de multiplos elementos principais, abrindo portas para novas ideias e
grandes desenvolvimentos [12].

2.1.Biomateriais

O crescente envelhecimento da populacéo e a evolugéo tecnolégica resultaram em
uma demanda por biomateriais, assim existe uma forte necessidade de desenvolver
uma nova geragdo de materiais com biocompatibilidade superior e propriedades

mecanicas adequadas para atender as demandas futuras do campo médico [6].

Os biomateriais podem ser definidos como substancias ou misturas, de origem
sintética ou natural, com propriedades mecanicas, fisicas e quimicas adequadas para
serem utilizados em sistemas biologicos, cuja finalidade € reparar ou substituir tecidos,
orgaos ou fungdes do organismo, com o objetivo de manter ou melhorar a qualidade
de vida do paciente [6].

A escolha de um material para ser usado como biomaterial depende da andlise de
uma série de requisitos que esses devem possuir. Como caracteristica imprescindivel
0s materiais devem apresentar a biocompatibilidade, ou seja, devem cumprir as
funcdes para qual foram projetados, sem provocar ou estimular o minimo de reacfes
alérgicas ou inflamatérias. Outras caracteristicas importantes sdo a
biodegradabilidade, fenbmeno em que o material € degradado ou solubilizado em
fluidos tissulares, desaparecendo do sitio de implantacéo, assim como a velocidade de
degradacédo do material [7,13].



A classificagéo dos biomateriais pode ser dada de duas formas: do ponto de vista
do comportamento bioldgico e da sua composigéo quimica. A classificagéo biolégica é
baseada na resposta organica ap0s a implantacdo, sendo eles: bioinertes,
bioabsorviveis e bioativos, enquanto que a quimica depende das suas propriedades
intrinsecas: metais, ceramicos, compadsitos e polimeros. O comportamento bioldgico é
mais utilizado pelos investigadores clinicos enquanto que a classificacdo quimica é
preferencialmente utilizada em estudos laboratoriais e em ciéncias basicas. Os
biomateriais também podem ser classificados de acordo com a sua origem, sendo
biolégicos: autbgenos — paciente; alégenos — doador; ou xendgenos - animal [6,7].

Os biomateriais tiveram sua evolucao caracterizada por trés geracdes. A primeira
geracao corresponde aos materiais bioinertes, que tem como objetivo ndo provocar
reacdes no organismo. Os materiais bioativos, que possuem a capacidade de interagir
intimamente com o tecido biolégico (bioadesao), e os biodegrad aveis que fazem parte
da segunda geracdo, enquanto a terceira geracdo € constituida pelos materiais
responsaveis por estimular respostas celulares em niveis moleculares, envolvendo
biomimética e engenharia tecidual. Essas trés geracdes representam evolucao nas

propriedades dos materiais e esta ndo é cronoldgica, ou seja, 0s biomateriais

desenvolvidos atualmente ndo necessariamente pertencem a terceira geragao [6].

A escolha do biomaterial apropriado € essencial para o0 sucesso do tratamento pois
cada material possui sua capacidade para exercer a funcao que Ihe foi dada, isso se
deve ao grau de biocompatibilidade e de biofuncionabilidade. O conhecimento sobre
0s materiais e suas propriedades sdo de extrema importancia paraum direcionamento
ideal para aplicacdo de um determinado biomaterial, levando em consideragéo suas

compatibilidades fisica, mecénica e biologica [14].

Na selecdo de um material biocompativel, a primeira etapa é reconhecer quais séo
as propriedades requeridas para a aplicacdo. A estrutura do material, em escala micro
ou hanométrica, esta sensivelmente ligada a essas propriedades, entao é fundamental
gue se tenha um oOtimo entendimento sobre as propriedades desejadas e,
consequentemente, ir ao encontro da microestrutura ideal. Outros fatores que séo
levados em consideragdo na selecdo de um material, sédo a tecnologia envolvida na
producdo da matéria prima e do componente, sua disponibilidade e custo, entre
outros, que venham a influenciar no preco final da peca. Entretanto, na area
biomédica, da mesma forma que ocorre em areas que exigem elevada seguranca,
como a aeronautica e a aeroespacial, o custo individual de uma peca nao é, ou néo

deveria ser, o fator primordial na escolha da mesma [13].



A caracterizagdo do material €, somente, uma pré-selecao de condi¢cdes a serem
testadas nas etapas seguintes, assim, 0s que cumprem todos 0s requisitos nesta
etapa ainda passardo por testes laboratoriais (testes in vitro) e posteriormente por

testes in vivo (em animais e testes clinicos).

Com aintensa evolucédo dos biomateriais e a necessidades de encontrar materiais

cada vez melhores, ligas metélicas biocompativeis estdo sempre em constante estudo.

2.1.1.Biomateriais Metalicos

Os metais sdo 0s materiais mais utilizados para aplicacdes médicas, variando
desde simples fios e parafusos até placas de fixacdo de fratura e proteses para
substituicdo total de articulagdes para o quadril, joelhos, ombros, tornozelos, entre
outros. Eles continuam sendo amplamente empregados para a fabricacdo de
implantes cirargicos, principalmente, pelo mesmo motivo de sua selec¢édo inicial ha
muitas décadas: sua alta resisténcia mecanica e resisténcia a fratura. Com o
processamento adequado, os implantes proporcionam um desempenho de longo
prazo confiavel em situacdes sob carregamento mecanico [10].

Junto da relativa facilidade de fabricacdo de pecas complexas usando técnicas de
fabricacdo bem estabelecidas e amplamente disponiveis (por exemplo, fundigéo,
forjamento, usinagem), o uso de metal foi amplamente promovido, principalmente nas
areas de ortopedia e odontologia, pois sdo as duas areas em que dispositivos
altamente carregados mecanicamente sdo mais comuns. Entretanto, por razbes
semelhantes, também sdo aplicados em dispositivos cardiovasculares (por exemplo,
valvulas cardiacas artificiais, outros componentes de dispositivos de assisténcia
cardiaca, stents vasculares) e implantes neurovasculares (clipes de aneurisma). Além
disso, a boa condutividade elétrica desses materiais favorece aplicacdo em
dispositivos de estimulacdo neuromuscular, sendo 0s marcapassos cardiacos um

exemplo bem comum [10].

Sao as propriedades dos materiais que definem o seu comportamento quando
estiverem sujeitos a aplicacédo de forcas e condi¢cdes extremas. Para os biomateriais,
existem muitas propriedades que sdo importantes para o seu desempenho quando
implantado. Além de suas propriedades mecéanicas, fisicas, quimicas e bioldgicas, o
processamento ao qual o material foi submetido em sua fabricagcdo também é de
grande importancia. A Tabela 1 mostra a relevancia das propriedades e dos processos

de fabricacdo para os biomateriais [15].



Tabela 1- Relevancia das propriedades para os biomateriais. Adaptado de [15].

Propriedades Relevancia para Biomateriais
Mecanicas De acordo com o carregamento
Limite de escoamento Importante
Limite de resisténcia a tragao Importante
Ductilidade Importante
Tenacidade a fratura Importante
Limite de fadiga Muito Importante
Modulo de elasticidade Muito Importante
Resisténcia ao desgaste Muito Importante
Fisicas Somente em aplicacdes especificas
Densidade Implantes ortopédicos
Acustica Monitoramento ultrassoénico
Resistividade elétrica Marca-passo cardiaco
Magnetismo Ressonancia
Expanséo térmica Osso cimentado e composito
Quimicas
Oxidacéao Muito Importante
Resisténcia a corrosédo Muito Importante
Bioldgicas
Bioadesao (osseointegracao) Muito Importante
Resposta imune (,alérgica, toxica, Muito Importante
cancerigena)

A resisténcia a corrosao determina o sucesso de um implante metalico de longa
duracdo no organismo, possiveis taxas elevadas de corrosdo de biomateriais e o efeito
prejudicial que isso pode ter na biocompatibilidade representam a considera¢do mais

importante na selecdo de metais para uso em implantes [15].

Apenas, poucos metais sao considerados aceitaveis para a fabricacdo de
implantes cirargicos e dentarios, esses serdo apresentados a seguir. Essa escolha
baseia-se nas taxas relativamente baixas de corrosdo in vivo destes metais, se
processados adequadamente. A resisténcia a corrosao aceitavel esta relacionada a
capacidade desses materiais de formar camadas de superficie de 6xido protetor bem
aderentes, protetoras (filmes de 6Oxido passivos com 5-10 nm de espessura,

frequentemente) que séo retidos durante o uso in vivo [10].

Os biomateriais devem possuir boa resisténcia mecanica e boa tenacidade. As
propriedades mecéanicas de importancia geral para o desenvolvimento de biomateriais
incluem o mddulo de elasticidade (Young), limite de resisténcia a tracédo, limite de

escoamento, limite de fadiga e a tenacidade [15].



Alguns metais e ligas que sdo empregados na area biomédica séo:

e Aco Inoxidavel

e Ni — Ti (Nitinol)

e Tipuro, (a+B) Ti, B Ti

e Ligas Co-Cr, Co-Cr-Mo, Co-Ni
e Platina

e Tantalo

2.1.1.1.Acos Inoxidaveis

Os acos inoxidaveis contém carbono a variar entre os 0,03% e 1% em peso, e no
minimo de 10,5% de cromo, o cromo é um elemento reativo, mas é ele que confere a
caracteristica inoxidavel. Como o teor de cromo € o elemento que lhe confere
resisténcia a corrosdo, quanto maior o teor deste elemento, maior a resisténcia a
corrosdo. Com a adigédo de outros elementos de liga ainda se consegue uma melhoria
na sua resisténcia a mecanismos especificos de corrosdo, como por exemplo com
adicdo de niquel. Na Tabela 2 se encontram composi¢cdes de acos inoxidaveis
recomendados para fabricacao de implantes ortopédicos [10,16].

Tabela 2- Composic¢des (% em peso) de acos inoxidaveis austeniticos usados na fabricacéo de
implantes ortopédicos. Adaptado de [10]
ASTM C hn P 3 Si cr Mi Mo N Cu Dutros
F122 003 200 003 001 075 17,0190 130-150 225300 010 050
F1314 003 4060 003 001 075 205235 115135 200300 020-040 050 0,1-03Nb0,1-03V

F1586 0,08 20-425 003 001 075 18,5220 90110 200300 025050 025  0.250.5Np
F2220 008 21-24 003 001 075 19,0230 010  050-1,50 0,80 (min) 0,25

De acordo com o Instituto Americano do Ferro e do Aco [17], 0 ago inoxidavel mais
usado emimplantes é o aco 316L (F138), que pertence ao grupo dos a¢os inoxidaveis
austeniticos. Outros tipos de acos inoxidaveis sdo usados em menor grau em outras
aplicacdes de implantes cirurgicos. Estes incluem acos inoxidaveis austeniticos, como
os tipos 304 e 316 (teores C até 0,08 para o0 316) em forma de arame para suturas
cirargicas (316L também é usado para esta aplicacédo) e para clipes microvasculares
(para tratamento de aneurismas), agos inoxidaveis endurecidos por precipitacao (Steel
17-7 PH) e acos inoxidaveis martensiticos (tipo 420 e 431) também sdo usados na
fabricacdo de clipes neurocirargicos e microvasculares. Os ac¢os inoxidaveis
austeniticos também séo usados parafabricar stents vasculares, bem como eletrodos,
fios condutores e conjuntos de geradores de impulsos de sistemas de estimulacao
cardiaca (304, 316, ligas 316L (F138)) [10].



2.1.1.2.Ligas de Cobalto

A American Society for Testing and Materials (ASTM) apresenta quatro ligas de Co
gue sao recomendadas para fabricacao de implantes cirargicos: liga de recobrimento
Co-Cr-Mo (F75); e as ligas trabalhadas Co-Cr-W-Ni (F90), Co-Ni-Cr-Mo (F562) e Co-
Cr-Mo (F1537).

Os implantes de liga a base de cobalto podem ser fabricados pelos processos de
fundicéo ou forjamento. As ligas de implantes Co-Cr-Mo contém Cr (~ 26- 30 %p.), Mo
(5-7%p.), um pouco de Ni (1%p. maximo para minimizar a possivel sensibilidade do
Ni), outros elementos de liga residuais (Mn, Fe, Si, N) e C (baixo C ~ 0,05%p. ou alto
C ~ 0,25%p.), como apresentado na Tabela 3. A liga de alto teor de C representa o
biomaterial metalico de uso clinico mais resistente ao desgaste. Os dois elementos
basicos das ligas a base de Co formam uma solucdo sélida de até 65 %p de Co e 0
restante é Cr. O molibdénio é adicionado para produzir graos mais finos, o que resulta

em maior resisténcia ap06s a fundicdo ou forjamento [10,18].

Uma das mais promissoras ligas de cobalto forjado € a liga CoNiCrMo
originalmente chamado MP35N (Standard Pressed Steel Co.), que contém
aproximadamente 35% em peso de Co e Ni cada. A liga tem um alto grau de
resisténcia a corrosado sobtenséo e trabalho a frio pode aumentar consideravelmente
a resisténcia da liga [18].

Tabela 3- Composicdes (% em peso) de ligas CoCrMo e Co-Ni usados na fabricacéo de
implantes ortopédicos. Adaptado de [10]

ASTM Cr Mo Ni Fe C Si Mn W P S Qutros

F75 27-30 5,0-7,0 1,0 0,75 0,35 (max) 1,0 1,00 0,20 0,02 0,01 0,25N; 0,3Al; 0,01B
F799 (baixo C) 26-30 5,0-7,0 1,0 0,75 0,05 1,0 1,0 - - - 0,25N
F799 (alto C) 26-30 5,0-7,0 1,0 0,75 0,025 1,0 1,0 - - - 0,25N

F563 18-22 3,0-4,0 15,0-25,0 4,0-6,0 0,05 0,5 1,0 3,0-4,0 - 0,01 0,50-3,50Ti
F562 (MP35N) 19-21 9,0-10,5 33,0-37,0 1,00 0,025(max) 0,15 0,15 - 0,015 0,01 1,0Ti

F90 19-21 - 9,0-11,0 3,00 0,05-0,15 0,40 1,0-2,0 14-16 0,04 0,03
F1058 (Elgilloy) 19-21 6,0-8,0 14,0-16,0 Bal. 0,15 1,20 1,0-2,0 - 0,015 0,015 0,10Be; 39,0-41,0Co

Embora as ligas Co-Cr-Mo representem as ligas a base de cobalto mais comuns
usadas em ortopedia, outras ligas de implantes contendo cobalto foram e continuam
sendo usadas. Em aplica¢cBes de implantes sdo as Elgiloy (ASTM F-1058) e as ligas
contendo W (ASTM F-563). A Elgiloy é conhecida por sua alta qualidade quando
trabalhada a frio, uma propriedade que torna atrativo para a fabricacdo de implantes
neurocirargicos e vasculares (aneurismas neurais e grampos microvasculares), bem
como conduzindo leads para marcapassos. A liga de Co-Cr-Ni contendo W (ASTM F-

563) também é utilizada para fazer implantes de fixacdo de fratura. Essas ligas ndo



séo tao resistentes a corrosdo como algumas das ligas a base de Mo contendo Co e
sao fortalecidas principalmente através do endurecimento por trabalho a frio [10].

2.1.1.3.Nitinol (Ni — Ti)

A liga de Ni-Ti equiatdémica, também conhecida como Nitinol é usada atualmente
em aplicacdes ortopédicas, dentarias e cardiovasculares. O efeito de memoria de
forma que a liga exibe, bem como a boa resisténcia a corrosao relatada (o resultado
de uma camada superficial passiva de 6xido) e sua propriedade pseudoelastica (E ~
28-41GPa para a fase martensitica) atraiu um interesse consideravel no campo dos
biomateriais nos udltimos anos. Estudos in vivo indicaram que o material é
biocompativel apesar do alto teor de Ni. No entanto, a preocupacdo com as
consequéncias a longo prazo de pequenas quantidades de Ni liberadas é susceptivel
limitar 0 seu uso. Os relatorios publicados indicam que, com um processamento
adequado, as propriedades de corrosao comparaveis ao aco inoxidavel 316L sdo
alcancaveis para o uso em aplicacbes de prazo limitado, como a fixacao de fratura
pratica [10].

2.1.1.4.Tantalo, Platina e Ouro

As estruturas de espumas porosas de tantalo sdo usadas como modelos de
aumento de 0sso. O Ta tem sido considerado por muitos anos como biocompativel
devido ao Oxido de tantalo estavel (Ta20s) que se forma na sua superficie. O metal
tem uma longa histéria de uso em outras aplicacdes de implantes, como implantes de
placas cranianas. As estruturas de espuma de Ta para o uso de aumento 6sseo sdo
formadas por deposicao quimica de vapor (CVD) e filtragdo (CVI) de tantalo em
estruturas de rede de carbono vitreo, construindo assim os implantes de Ta com as
dimensbes desejadas [10].

Os eletrodos utilizados para a estimulacdo neuromuscular exigem o uso de
materiais resistentes a corrosdo sob potencial de tensédo extrema e condi¢cdes de
transferénciade carga. Os metais nobres (ligas Pt e Pt-Ir) satisfazem estas condi¢cdes
e sdo os principais eletrodos de formagédo de substratos para fins de estimulagéo
elétrica e deteccdo. As ligas de Pt-Ir (10-30%p de Ir) oferecem a vantagem de
melhores propriedades mecanicas em comparacdo com o Pt ndo ligado devido ao
fortalecimento da solugéo solida. Outros possiveis metais nobres que foram usados
para fabricar eletrodos para estimulagéo elétrica incluem rédio, ouro e paladio, mas

estes ndo sdo amplamente utilizados. Alguns metais ndo nobres também foram
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utilizados (ago inoxidavel, Ti, ligas de Co), mas estes sd0 mais propensos a corrosao
(a quebra de filme passivo ocorre em potenciais acima do potencial de quebra). Por

isso, essas ligas ndo sdo tdo adequadas quanto os metais nobres [10].

As propriedades de alguns biomateriais metalicos dominantes, como acos
inoxidaveis, as ligas a base de cobalto e as ligas a base de titanio, estdo apresentadas
na Tabela 4. Esses permanecem populares pois conseguem suportar cargas
significativas e sofrem deformacao plastica antes de falharem, como indicado pelos
seus respectivos limites de resisténcia a tracéo e tenacidade a fratura. E impo rtante
ressaltar que eles tém modulo de elasticidade muito maior (mais de 100 GPa) do que
0 de um osso cortical, que esté apenas entre 10 e 20 GPa. Esse fato pode ocasionar
efeito de blindagem por tensédo (stress shielding effect), ou seja, como o médulo de
elasticidade do implante é maior, quase toda a carga pode ser suportada pelo
dispositivo e 0 0sso ndo recebe quase nenhuma carga, podendo ocasionar respostas
biol6égicas como atrofia em torno do local do implante, necessitando de uma cirurgia de
reviséo. Assim, é desejavel se ter umimplante com um modulo de elasticidade similar
ao do osso [9,15].

Tabela 4- Propriedades de alguns materiais metalicos e 0 0sso cortical. Adaptado de [10,15].

Materiais E(GPa) O¢(MPa) 0, (MPa) % Along Tena(cl\llldpage/;fr)a ura
Ligas de Co 220-230 450-1500 655-1900 5-30 aprox. 100
Ti puro 110-115 170-480 240-550 15-24 aprox. 80
Ligas de Ti 100-110 585-1050 690-1150 10-15 aprox. 80
Acos Inoxidaveis 200-205 170-690 540-1000 12 -40 aprox. 100
Osso (cortical) 10-30 - 130 - 150 1-2 1-2

Dentre estes, o titanio e suas ligas tém se destacado pois possuem boas
propriedades mecanicas mas, principalmente, boa resisténcia a corrosdo quando em
contato com fluidos corpéreos e suas caracteristicas de biocompatiblidade, como
baixa reacdo alérgica, além do baixo médulo de elasticidade quando comparada aos
demais materiais [9,19].

2.1.1.5.Titanio e as ligas de titanio

O titdnio e suas ligas tém sido utilizados cada vez mais para a fabricacdo de
implantes ortopédicos desde o final da década de 1960. Eles também séo usados para
fabricacdo de implantes dentarios enddsseos, outra aplicagdo com carregamento
mecanico que requer implantes com boas caracteristicas de resisténcia a fadiga. O
uso crescente de ligas a base de Ti, além de sua boa resisténcia a fadiga, é atribuido
a sua excelente resisténcia a corrosdo in vivo, uma caracteristica relacionada a
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camada de Oxido passivo estavel que se forma rapidamente em sua superficie,
superior biocompatibilidade, seu modulo de elasticidade inferior em comparagdo com
outros biomateriais metalicos e sua forte tendéncia de osseointegracao,
desenvolvimento da unido estavel e funcional do osso-implante apés periodos de
implantacao curtos, que é uma vantagem importante para implantes permanentes de
interface 6ssea. Foram estas caracteristicas atrativas que iniciaram a sua introducao
na area biomédica, inicialmente do titanio puro (conhecido como CpTi), mais tarde as
ligas a + B (Ti-6Al- 4V) e recentemente as ligas 8 [10,16].

O titanio puro é um elemento de baixa densidade (4,5 g/cm3), possui estrutura
cubica de corpo centrado — ccc (fase B) em temperaturas acima de 883°C
(temperatura B-transus) e hexagonal compacta - hc (fase a) a temperaturas mais
baixas. A temperatura de transformacdo ¢é fortemente influenciada pelos
estabilizadores de fases, a adicdo da maioria dos outros elementos estabiliza uma
fase ou outra. Os estabilizadores de a, que fazem a temperatura B-transus subir e
aumentar o dominio a, incluem Al, O, Sn, Ne C, enquanto os estabilizadores 3, que
fazem baixar a temperatura de transformacéo e aumentar o dominio de fase f3, sdo de
dois tipos, B-isomorfo (Mo, V, Nb e Ta) e B-eutetoide (Fe, W, Cr, Si, Ni, Co, Mn e H).
As ligas de Ti-B atrairam o interesse para aplicagdes de implantes mais recentemente
devido ao baixo modulo de elaticidade que é possivel quando essas ligas séo
processadas adequadamente. O Zr encontrado em algumas ligas de Ti séo
considerados elementos de liga "neutros" sem efeito significativo na estabilizacdo da
fase a ou B. A principal desvantagem do Ti e suas ligas é a sua resisténcia ao

desgaste muito fraca [10,16].

O CpTi é utilizado para implantes dentarios endésseos, onde sua caracteristica de
promover a osseointegracao rapidatorna-o particularmente atraente. Ligas de titanio
(a, a+pB, B) possuem alta resisténcia mecanica e alongamento até a fratura entre 10 a
20%, que sao faixa de valores satisfatérios para as aplicacdes. Essas ligas também se
destacam pelo baixo médulo de elasticidade que variam entre 100 e 120 GPa, os
guais sdo mais proximos ao valor referente ao médulo de elasticidade do osso cortical
(10-20 GPa), como foi mostrado na Tabela 4. Quando consideradas apenas as ligas
Ti-B, os valores de mddulos de elasticidade sdo ainda menores, na faixa de 80 GPa
[11].

As ligas de titanio de duas fases (a + ) sao ligas de maior resisténcia (mecanica e
fadiga) do que o CpTi, mantendo uma excelente resisténcia a corrosao e tendéncia de
osseointegracao, novamente por causa do filme 6xido de superficie que rapidamente
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se forma. A liga de (a + B) Ticom o maior histérico de uso para aplicagbes portadoras
de carga principais é a liga Ti-6Al-4V, com Ti-6Al-7Nb e Ti-5Al-2.5Fe sendo
alternativas mais recentes que sdo processadas de forma semelhante, dando
propriedades semelhantes. Todas as trés ligas se comportamigualmente bem em uso
clinico. Combinados com a sua excelente resisténcia a corrosao, os implantes feitos a
partir destas ligas exibem propriedades de corrosdo-fadiga superiores em comparagao
com outros biomateriais metalicos. As propriedades mecénicas das ligas de (a + B) Ti,
a resisténcia a fadiga em particular, dependem fortemente do tamanho e da
distribuicao das regides da fase a e 3 [10].

O aco inoxidavel austenitico 316L e as ligas Co-Cr vém sendo substituidos pelas
ligas de titanio nas aplicac¢des clinicas, pois 0 ago inoxidavel austenitico € susceptivel
a corrosao localizada (corrosdo por pite), a corrosédo por fresta e a corrosdo sob
tensdo, enquanto as ligas com composicdo baseada em Co-Cr tém como
desvantagem a alta rigidez, apesar de apresentar caracteristicas positivas em relacao
a resisténcia mecanica e resisténcia a corrosdo. Outra desvantagens que esses
materiais apresentam sdo os modulos de elasticidade estarem entre 200 e 240 GPa
[11].

Dentro das ligas de titanio, o CpTi e a liga Ti-6Al-4V (do tipo a+f) sdo as mais
utilizadas em aplicagbes biomédicas. A liga Ti-6Al-4V (a+p) é a mais usada para
aplicacdes ortopédicas atualmente, porém seu modulo de elasticidade esta entre 100-
120 GPa, o que é cerca de quatro vezes maior que o do tecido do osso cortical (10-20
GPa). O efeito estabilizador do aluminio desses grupos de ligas resulta em excelentes
caracteristicas de resisténcia mecanica e resisténcia a oxidacao a alta temperatura
(300-600°C), enquanto a adicdo de uma quantidade controlada de 3 estabilizadores
faz com que a fase P esteja presente abaixo da temperatura de transformacéo
aumentando a resisténcia do material [10,18].

Porém, sua aplicagdo como biomaterial tem como o problema a toxicidade dos
elementos de liga, aluminio e vanadio, que sdo fundamentais para microestrutura
desejada, mas que ao sofrer o processo de corrosdo quando submetido ao ambiente
corpéreo, liberam ions de aluminio e vanadio que estdo associados a 50 respostas
imunoldgicas e adversas do tecido local. [11,19,20]

2.1.1.6.Ligas f3

O desenvolvimento de novas ligas de titanio a partir de elementos nédo- téxicos

para ser utilizado como biomaterias tem sido cada vez mais estimulado e voltado para

13



as ligas Ti-B. Algumas ligas de Ti- que foram desenvolvidas para uso em implantes
ortopédico: Ti-12Mo-6Zr-2Fe (TMZF), Ti-15Mo-2,8Nb-0,2Si-0,26 (21SRx) e Ti-35,5Nb-
7,3Zr-5,7Ta (TNZT), Ti-13Nb-13Zr [9,10].

As ligas de Ti-B, que possuem niveis mais altos de elementos estabilizadores de 3,
como nidbio, tantalo e molibdénio, sdo interessantes devido ao seu menor médulo de
elasticidade, maior relacdo resisténcia/peso e peso especifico ligeiramente superior
em relacdo as ligas de titdnio a e a+B. Outras vantagens das ligas Ti-B sdo a
resisténcia a corroséo e a resposta tecidual superior as ligas de titanio do tipo a+f e
também apresentam a capacidade de deformacgéo a frio. Assim, o aprimoramento de

ligas baseadas na composi¢cédo Ti—Zr—Nb tem recebido muita atencao [9,11].

O nibdbio puro (estrutura cristalina ccc) é reconhecidamente um estabilizador da
fase B e, apesar do zircénio ndo ser considerado um elemento B estabilizador, a
adicao de zirconio, que possui propriedades semelhantes ao titanio, na liga de Ti-Nb
contribui para a estabilizacdo da fase B suprimindo fase metaestaveis. o Zr também
influencia na diminuicdo da temperatura de inicio de transformacdo martensitica,
podendo ser usado para controlar a microestrutura e consequentemente as
propriedades mecéanicas das ligas de titanio [9,11].

O efeito do zircbnio depende largamente dos outros elementos quimicos presentes
na liga, sendo que para o sistema Ti-Nb-Zr, o efeito de estabilizacdo da fase 3
promovida pelo zircénio aumenta com o aumento do contetddo dos outros elementos
B-estabilizadores, neste caso o nidbio. Outra vantagem de utilizar o zircénio como
elemento de liga é o refor¢co de solugéo soélida devido ao seu maior raio atbmico em
relacdo aos outros elementos quimicos biocompativeis usados normalmente [11].

Além disso, Ti, Zr e Nb sdo elementos considerados biocompativeis e, também,
existe a possibilidade de alterar substancialmente a microestrutura das ligas do tipo 3
através de processamentos, como tratamento térmico ou trabalho a frios [9,19].

7

A resisténcia a corrosdo € uma propriedade vital para materiais que serao
aplicados na area médica, como ja dito anteriormente, uma vez que os fluidos
fisiologicos sdo solugcdes contendo cloreto, com uma concentracdo de
aproximadamente 1 %p de NaCl, mantida a 37°C. Assis et al. [21] investigaram a
resisténcia a corrosdo de algumas ligas de Titanio: Ti-6Al-4V, Ti—6Al-7Nb e Ti—13No—
13Zr.
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A Figura 1 compara as curvas de polarizagdo potenciodinamica tipicas das trés
ligas de Ti testadas na solu¢do de Hank naturalmente arejada a 37°C ap0s imersao
durante 72 hs [21].
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Figura 1 - Curvas de polarizacéo potenciodindmica para as ligas Ti-13Nb-13Zr, Ti-6Al-7Nb e Ti-
6AIl-4V apds 72 h de imerséo na solucdo naturalmente aerada de Hank a 37 °C. Taxa de
digitalizagdo: 1 mV / s. Adaptado de [21]

As densidades de corrente de corrosao (i...) foram obtidas a partir das curvas de
polarizacdo por extrapolagéo do ramo catoédico ao potencial de corrosao, e os valores
medios e seu desvio padrdo sdo mostrados na Tabela 5. Os valores muito baixos de
i.orr Obtidos pelas trés ligas de Ti testadas séo tipicas dos materiais passivos [21].
Tabela 5 - Valores médios de Ecorr e icorr determinados para as trés ligas de titanio a partir

das curvas de polarizagao obtidas na solu¢do de Hank naturalmente ventilada a 37 °C.
Adaptado de [21]

Ligas Ecorr (mV (SCE)) lcorr (NA/cm?)
Ti-13Nb-13Zr 374+ 18 28+16
Ti-6Al-4V 407 + 28 19+0,9
Ti-6AIl-7Nb 3688 53+18

As densidades de corrente muito baixas (ordem de 1078 A/cm?) obtidas antes do
estabelecimento de um comportamento passivo tipico acima de 500 mV (SCE),
poderiam sugerir uma transicéo direta da regido da imunidade para a regido passiva.
O aumento da densidade de corrente com potencial poderia ocorrer se 0 aumento de
potencial ndo for acompanhado de um espessamento correspondente da pelicula de
oxido, ou poderia ser devido a oxidacao de TiO ou Ti203 em TiO2 [21].
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2.2.Ligas de Alta Entropia

As ligas de alta entropia (HEA — High Entropy Alloys) sédo novos materiais que tém,
cada vez mais, atraido a atencao de pesquisadores ao redor do mundo, devido suas
microestruturas uUnicas e propriedades especiais. Essas foram definidas, de acordo
com Yeh et al. [4], como ligas que geralmente tem cinco ou mais elementos principais,
cada um com uma porcentagem atémica entre 5 e 35% [4,22].

Essas composi¢gOes conferem ao material uma elevada entropia configuracional, o
gue influencia diretamente na cinética de formacdo de fase, deformagédo da rede
cristalina e, por isso, influenciando as propriedades fisicas e mecanicas [23].

A seguir, alguns conceitos basicos serdo apresentados para melhor

compreensdao do tema e seus fendbmenos.

2.2.1.Solucao Solida

As ligas metalicas possuem trés possiveis categorias em que seu estado solido
poderd ser observado: compostos intermetalicos, fases elementares e solucbes
sélidas. As fases elementares sdo solucdes sélidas terminais baseadas em um anico
elemento metdlico, enquanto os compostos intermetalicos apresentam composi¢ao
estequiométrica, estrutura bem definida e sdo formados por dois elementos,
geralmente. Solucdes sélidas consistem no estado de completa solubilidade entre os
elementos, os quais compartilham, de maneira aleatdria, diversos locais de uma rede

cristalina definida, variando suas proporgoes [24].

A solucédo sélida é um sdlido constituido por dois ou mais elementos dispersos
atomicamente numa Unica fase. Os elementos tém diferentes graus de solubilidade
matua, o que depende das propriedades quimicas e estruturas cristalinas que
determinam a forma como os atomos se encaixam na rede cristalina mista. A solugéo
sélida pode ser substitucional, na qual os atomos de um dos elementos (soluto)
ocupam locais da rede que pertencem os do outro (solvente) na rede cristalina ou
podem ser intersticiais, acontece quando ha uma diferenca de tamanho entre os
atomos: os atomos menores ocupam posic¢des intersticiais da rede cristalina do atomo
maior [25].

A solubilidade sélida completa, ou seja, quando os componentes sdo sollveis uns
nos outros independente da variagcdo de composi¢cdo, ocorre apenas quando 0S
elementos apresentam estruturas bem semelhantes. Uma vez que os dois elementos

podem ser substituidos emtodas as propor¢des em todo o sistema, eles formam uma
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série continua de solucdes solidas. Se a solubilidade soélida for limitada apenas as
por¢cbes do diagrama de fase que estdo ligadas a elementos puros, as fases
resultantes sao conhecidas como solugbes sélidas priméarias (ou terminais). Tais
solugdes tém, naturalmente, a mesma estrutura que os elementos em que se baseiam.
Todas as outras fases geralmente sdo conhecidas como fases intermediarias; eles
podem ser chamados de compostos intermetalicos ou compostos de valéncia se sua
solubilidade soélida for excepcionalmente restrita em torno de uma composicao
estequiométrica. As fases intermediarias tipicamente possuem estruturas que sao
diferentes da estrutura de qualquer um dos elementos componentes [25,26].

As solucdes sodlidas, tanto substitucional quanto a intersticial, podem ser
aleatorias, ou seja, a distribuicdo ndo apresenta localizacao preferencial na rede, ou
podem ser ordenadas, quando atomos de elementos diferentes apresentam certa
afinidade. Uma solucédo sélida, completamente ordenada pode ser conhecida como
super rede. Ha casos nos quais 0os &tomos de mesma natureza apresentam afinidade,
entdo, a formacdo de aglomerados tende a ocorrer, que podem se distribuir de
maneira ordenada ou aleatoria. Na Figura 2 pode ser observado alguns exemplos de

solugdes solidas.

:0.0:0.0:0.0:0.0:0.
L e Tl e ol

(XX ()
DO I o e S
000 0

Figura 2 - Modelos esquematicos de solugbes sélidas. (a) SS substitucional aleatéria; (b) SS
substitucional ordenada; (c) SS intersticial aleatdria; (d) SS com aglomerados de soluto.
Adaptado de [26].

Hume-Rothery foi um metalurgista que estudou os fenbmenos que promovem a
formacgédo de solugbes sélidas em ligas metélicas, entéo ele e seus colaboradores
propuseram algumas regras empiricas. Para que essa condi¢do exista entre dois
elementos metalicos, ele definiu trés parametros como os mais influentes [27].

As leis gerais que regem os fendbmenos de solubilidade sdélida primaria, propostas
por Hume-Rothery e seus colaboradores sao [27]:

v/ Tamanho atdbmico: a solubilidade solida completa ocorre apenas se a diferenca
relativa entre os raios atbmicos dos elementos for menor que 15%. Acima
desse limite, a solubilidade passa a ser restrita. Esse regra é conhecida como
lei dos 15 %.
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v’ Eletronegatividade: A formacao de solucdes solidas primarias é restringida pela
formacgéo de compostos intermediarios, sendo a formac¢ao desses compostos
dependente da afinidade entre os componentes, ou seja, quanto mais
eletronegativo for um elemento e mais eletropositivo for o outro, maior sera a
tendéncia a formacao desses compostos e menor serd a solubilidade. Esse
principio foi denominado efeito eletroquimico, estando relacionado com a
diferenca de eletronegatividade entre os elementos.

v' Valéncia: A concentracao de elétrons como um dos fatores mais determinantes
da extensdo da solubilidade solida entre elementos foi definida. Esse
parametro apresenta o nimero de elétrons de valéncia por cada célula unitéria,
levando em consideragéo que todos os locais da rede estardo ocupados. O
metal de menor valéncia provavelmente se dissolvera no metal de maior
valéncia. Esse principio foi denominado efeito da valéncia relativa.

2.2.2.Conceitos Fundamentais

Em um caminho nada tradicional, Cantor et al. (2004) e Yeh et al. (2004b),
independentemente, tiveram a ideia de preparar ligas com multiplos elementos
equiatdmicos ou quasi-equiatbmicos, popularizando essas ligas como ligas de alta
entropia, com o fato termodindmico conhecido de que a entropia configuracional de
uma liga, que emtodas as composi¢des apresentaram uma solucéo solida, € maxima
guando os elementos constituintes estdo em proporc¢des equiatdémicas (Figura 3.a) e
esse maximo aumenta com o aumento do nimero de elementos principais na liga.
(Figura 3.b) [3,4,28].

(a) (b)

25

20

AS con
Entropia Configuracional (J/K « mol)

0 1 1 1 1 1 1
1 3 5 7 9 11 13 15
A B 2 5

Xg ——> Numero de elementos em uma liga equimolar

Figura 3 — (a)Entropia configuracional de uma liga binaria, maximo atingido na composic¢édo
equiatdomica. (b) Entropia de mistura em fungdo do nimero de elementos para ligas
equiatdbmicas. Adaptado de [28]

As soluges solidas desordenadas tendem a ser mais estaveis energeticamente do

gue compostos intermetalicos e fases elementares, sobretudo devido a sua entropia
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de mistura superior. A medida que se eleva o nimero de elementos constituintes, essa
estabilidade se mostra ainda mais acentuada [28].

Portanto, ligas de alta entropia fundamentam-se no aumento da entropia
configuracional do sistema a partir da adigcdo de multiplos elementos principais, com o
objetivo de formar uma liga monofasica em solugéo solida, como demonstrada na
Figura 4 [24].

Figura 4 — Liga de cinco elementos principais formando uma fase Unica em solugado solida. [28]
A equacado de Boltzmann (equagédo 1) calcula a entropia configuracional ou de
mistura dessas ligas, considerando uma liga equiatdémica:

AScont = kpInw (1)

onde kg é constante de Boltzmaan e w € 0 numero de caminhos que a energia
pode ser misturada ou compartilhada entre as particulas do sistema. Para uma
solucéo solida de n-componentes [1]:

ASconf = _RZ?=1 Xi lnXi (2)

onde R é a constante dos gases (8,314JK mol), X; é a fracdo molar do elemento i
e n é o numero de elementos.

Com isso pode-se representar a entropia configuracional de ligas equiatbmicas em
func@o do numero de constituintes principais, como mostra a Tabela 6.
Tabela 6 — Entropia configuracional de ligas equiatdbmicas com n elementos [1]

n 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13
ASconf 0 0,69R 1,1R 1,39R 161R 1,79R 1,95R 8,08R 22R 23R 24R 249R 257R

A entropia configuracional das ligas tende a aumentar a medida que o nimero de

elementos constituintes cresce.

Por convencéo, as ligas podem ser definidas de acordo com sua entropia
configuracional, onde o valor minimo para que uma liga seja considerada de alta

entropia é de 1,5R, como visto a seguir [1]:
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- Baixa entropia: ASconf < 1R
- Média entropia: 1,0R < ASconf <1,5R
- Alta entropia: ASconf > 1,5R

Pode ser observado, a partir da Equacdo 2 que, utilizada para o calculo da
entropia de mistura de ligas de alta entropia, um elemento que possui concentracao
atdbmica de 5% promove o aumento de 0,15R na entropia de mistura, representando
10% do valor minimo para que uma liga seja considerada de alta entropia (1,5R).
Assim, um elemento principal de uma liga de alta entropia deve apresentar uma

concentracdo atdmica minima de 5% [28].

Sao consideradas de alta entropia as ligas constituidas por pelo menos cinco
elementos principais, cada um com porcentagem atémica entre 5% e 35% e nimero
de componentes principais entre 5 e 13 elementos, pois maiores quantidades néo irdo
agregar significativamente a entropia configuracional do material. Quando presentes
0s elementos minoritarios, sua composicdo representa menos de 5% [1].

Nmaior = 5 50<X;, <35% e Nyenor =0 X] < 5%

2.2.3.Efeitos caracteristicos das HEAs

As ligas de alta entropia sdo constituidas por no minimo cinco elementos, diferente
das ligas convencionais que sdo baseadas em apenas um ou dois constituintes
principais, assim os principios da metalurgia fisica podem ser diferente para essas
ligas, ainda existe a necessidades de mais estudos para completo entendimento.
Entéo, devido a singularidade da HEA, quatro efeitos fundamentais foram propostos,
sdo eles: elevada entropia, distor¢cao severa da rede, difusdo lenta e efeito coquetel
[1,28].

2.2.3.1.Efeito de alta entropia

O efeito de alta entropia é considerado o mais importante, ele pode melhorar a
formacdo de fases em solucdo solida, uma microestrutura muito mais simples que a
esperada em ligas convencionais. Esse efeito tem o potencial de aumentar a
resisténcia mantendo uma boa ductilidade do materiais devido ao endurecimento por
solucéo sdlida [28].

Como apresentado na sessdo 2.2.1, existem trés possiveis categorias que

competem entre sino estado solido emuma liga: fases elementares (baseadas emum
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Gnico elemento), compostos intermetalicos (estruturas especificas, compostos
estequimétricos) e fases em solugcdo sdlida (mistura total ou significativa dos
elementos). Em tais fases, diferentes elementos constituintes tendem a ocupar

diferentes locais na rede.

De acordo com a segunda lei da termodinéamica, o sistema procura pelo equilibrio,
ou seja, a fase mais estavel sendo a de menor energia livre de Gibb s na temperatura e
pressdo (AGy). Observando a Tabela 7, solugdes solidas se tornam altamente
competitivas para alcancar o estado de equilibrio, especialmente em altas
temperaturas [28].

Tabela 7 — Comparagéo de AGmix, AHmix e ASmix de fases elementares, compostos e
solugdes solidas. Adaptado de [24]

AGpix = AHpix — TAS,ix  Fases elementares Compostos  Solucoes sélidas

AH,,ix* ~0 =<0 <0
TASix ~0 ~0 —RTlIn(n)
ﬂGmix ~ 0 <= () <= ()

* energia de deformagdo por diferenca de tamanho atdmico néo inclusa

A diferenca de tamanho entre os atomos da liga também afeta na formacéo da
fase, afetando assim a estabilidade da solu¢éo solida pois essa diferenca de tamanho
resulta em distorcdo da rede cristalina, o que gera uma contribuicdo em energia de
deformacéo para a entalpiade mistura e, consequentemente, para a energia livre de
Gibbs [1].

Em resumo, a entropia configuracional extremamente elevada pode inibir a
formacdo de muitos tipos diferentes de compostos estequiométricos que possuem
fortes estruturas ordenadas e geralmente séo frageis. Também promove a formacao
de solucédo solida e, assim, reduz o numero de fases previstas pela regra de Gibbs.
Isso torna a microestrutura mais simples do que o esperado antes, com a expectativa
positiva de exibir melhores propriedades [1]. A capacidade da elevada entropia
configuracional em suprimir a formacéo de compostos intermetalicos foi estudada e

estd demonstrada na Figura 5 [29]:
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Figura 5 - Fragcdo de compostos intermetélicos suprimidos devido ao efeito da elevada entropia
em ligas de alta entropia. Adaptado de [29]

2.2.3.2.Efeito de distorcéo severada rede

Devido ao efeito de alta entropia, a solugéo solida de uma HEA é muitas vezes
uma matriz global, assim cada atomo na matriz € cercado por diferentes tipos de
atomos, sofrendo tenséo e causando distorgdo na rede, conforme mostrado na Figura
6.

Além da diferenca de tamanho atémico, espera-se que diferentes energias de
ligacéo e as diferentes estruturas cristalinas entre os elementos constituintes também
influenciem na distor¢cdo de rede, uma vez que os atomos vizinhos tém ligacdes
assimétricas, entdo essa assimetria de um sitio para outro afetaria a posi¢éo atémica.
Em ligas convencionais, a maioria dos atomos da matriz (ou atomos de solvente)
estdo ligados entre &tomos da mesma espécie, entdo a distor¢cdo geral da rede € muito

menor que a das HEA [1].

Figura 6 — Distorcdo severa da rede cristalina provocada pela diferenca de tamanho atbmico e
de energias de ligacdo entre os elementos constituintes. [1]
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A distorcdo severa da rede cristalina exerce grande influéncia sobre as
propriedades gerais da liga. Em geral, a dureza e a resisténcia mecanica podem vir a
aumentar devido ao endurecimento por solucdo soélida existente na estrutura
severamente distorcida. Além disso, a distor¢éo de rede diminui significativamente a
condutividade elétrica e térmica e a intensidade do pico, na difracdo de Raios X,

diminui devido a disperséao difusa nos planos atémicos distorcidos [1].

A distorcdo da rede causada pela vibragdo térmica dos atomos é relativamente
pequena em comparacdo com a distorcdo severa da rede, por isso essas
propriedades em HEA se tornam bastante insensiveis a temperatura [1].

2.2.3.3.Efeito de difusao lenta

As transformacgodes de fase em HEA exigiriam a difuséo cooperativa de muitos tipos
diferentes de atomos para atingir a composi¢éo desejada entre as fases. No entanto, a
concentracdo de lacunas para a difusao substitucional ainda é limitada em ligas de alta
entropia, pois essas consistem em solucdes sélidas supersaturadas. Como resultado,
esse fator somado a distorcéo severade rede, haverd uma taxa de difusdo limitada em
ligas de alta entropia, entédo a transformacgao de fase difusional seria mais lenta [1].

Em resumo, o efeito de difuséo lenta afeta a nucleacéo, crescimento e distribuicédo
de novas fases, além de sua morfologia, o que faz com que a transformacao de fases

seja bastante atrasada e até inibida em alguns casos [28].

O efeito de difusdo lenta pode fornecer varias vantagens importantes, como a
facilidade para alcancar o estado supersaturado e finos precipitados, uma temperatura
de recristalizagdo elevada, crescimento de grdos mais lento, reducdo da taxa de
aumento de particulas e aumento da resisténcia a fluéncia. Essas vantagens podem

beneficiar a microestrutura e controle de propriedade para um melhor desempenho [1].

2.2.3.4.Efeito coquetel

O termo "coquetéis multimetalicos" foi proposto pela primeira vez por Ranganathan
[30] para enfatizar o aprimoramento de ligas metélicas através da presenca de
multielementos principais. Embora este efeito seja observado em ligas convencionais,
o efeito coquetel é potencializado em HEA porque pelo menos cinco elementos

principais sdo usados para melhorar as propriedades de materiais.
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As ligas de alta entropia podem formar fases simples, sua grande tendéncia, mas
podem vir a apresentar mais de uma fase dependendo da composicdo e

processamento [1].

Como em qualquer liga metélica, suas principais propriedades sao ditadas pelas
fases que a constituem, através do efeito da morfologia, distribuicdo, contornos e
propriedades dessas fases. Cada fase consiste em uma solucao soélida de multiplos
elementos principais e pode ser considerada como compdsitos quand o analisadas em
escala nanométrica. Suas propriedades ndo provém somente das propriedades
basicas de cada um dos seus elementos, mas também das intera¢gdes mutuas entre
todos os elementos e da distor¢éo severa de rede. Como um todo, o "efeito coquetel”
varia de um efeito de escala atdmica, através do efeito de compadsito multielementar,
para um efeito de escala micrométrica, pelo efeito de multifases [1].

2.2.4.0utras Consideracodes

Para facilitar o entendimento dos conceitos basicos que regem o desenvolvimento
de ligas de alta entropia, elas sdo consideradas majoritariamente como estruturas
monofasicas em solugdo solida completa. Porém foram detectadas uma grande
guantidades de outras fases, como compostos intermetalicos e até fases amorfas,
além de solucdes sélidas a temperatura ambiente. Entdo, tal diversidade de fases
indica que a equacao 1 (AS ., = kglnw ) ndo pode ser usada como Unico parametro
no design de HEA [31].

Assim, a Equagédo 1 pode ter superestimado a verdadeira entropia de mistura de
uma liga composta de multicomponentes. Além disso, estudos indicam que a Equacao
1 pode aplicar-se apenas em casos de altas temperaturas, ndo sendo valida no uso
direto no calculo de ligas de alta entropia a baixas temperaturas. Por isso, Zhang et al.
[32] propbds dois parametros adicionais como fatores que também influenciam na
formacdo de fases: o efeito de geometria ou, mais especificamente, o efeito de
tamanho atémico (d) e a entalpia de mistura (AHmix) [22,31].

n
j=1CjTi

% = 100% [SLyc(1- 50 3)

onde ¢; e r; sdo a fracdo atbmica e raio atbmico de cada elemento,
respectivamente.

AHpmix = Z?:l,iijﬂ ijCciC = Z?=1,i¢j 4AHiT]me iCj (4)
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onde AHi‘jniX € a entalpia de mistura de um composto binario entre dois elementos

diferentes com composicao equiatomica.

A Figura 7 apresenta a relacdo entre a entalpia de mistura e a diferenca de
tamanho atdmico para um vasto nimero de ligas de alta entropia. Observa-se que as
mesmas tendem a formar solucao sélida quando possuem baixos médulos de entalpia
de mistura e pequena diferenca de tamanho atébmico. Em geral, a formacéo de uma
Unica fase de solugéo sélida corresponde a regido 15 kJ/mol<AH ;<5 kJ/mol e 0<8<5

[31].
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Figura 7 — Valores de entalpia de mistura em funcéo da diferenca de tamanho atémico para
algumas de ligas de alta entropia. Adaptado de [31]

Esses dois parametros apresentam uma descricdo mais completa do
comportamento real das ligas de alta entropia quando comparada a definicao
tradicional, que leva em consideragdo somente a entropia de mistura.

O parametro Q, que combina os efeitos de entropia de mistura AS,,;; e entalpia de
mistura AH ,,;, na estabilidade da solugdo sdlidade multicomponente, foi proposto por
Yang and Zhang [22]. O parametro Q é definido [1]:

_ TmASmix (5)
|AHmix |

Tm = Z?Izlxi(Tm)i (6)
onde T,, € atemperatura de fusdo média da liga de N-elementos, enquanto (T,,); €

a temperatura de fusdo de cada elemento da liga e x; é fracdo de cada elemento

[1].
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Analisando a formagao de fases utilizando os parametros Q e 6 para algumas ligas
de multiplos elementos, um novo critério para formacao de uma solucdo sdlida foi

sugerido: Q 21,1 e & < 6,6 %. A Figura 8 mostra a relagdo entre os dois parametros.
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Figura 8 — Diagrama de selecéo de fases de ligas de alta entropia e amorfas combaseem Q e
0. Adaptado de [1]
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Para previséo de fases constituintes de uma liga de alta entropia, esses conceitos
termodinamicos acima se mostram como excelentes guias. Porém, para uma previsao
mais especifica como o tipo de fase (ccc, cfc ou hc), que sera formado, outros estudos
devem ser realizados, uma sugestao é a VEC (concentracdo de elétrons de valéncia)
como um parametro que pode influenciar na cristalinidade de uma solucao sélida na

auséncia de um forte efeito de tamanho atémico [1,33].

2.2.5.Principais Propriedades

Apesar de serem um estudo muito recente, as ligas de alta entropia tem se
destacado pois suas propriedades tem se apresentado muito promissoras. Embora as
questbes fundamentais ainda ndo tenham sido completamente resolvidas, como a
origem termodindmica da selecdo de fase, as HEA projetadas apresentaram
propriedades mecanicas e fisicas superiores as ligas convencionais. O comportamento
dessas ligas pode ser diferente de todos os elementos constituintes devido ao efeito
coquetel, explicado na sessdo 2.2.3.4. Dentre as propriedades excepcionais
observadas, pode-se destacar as seguintes [1, 31]:
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> Propriedades mecénicas

Na engenharia, como ja discutido, uma liga ideal possui elevada dureza e
resisténcia mecéanica com baixa densidade. Esses propriedades séo de interesses de
areas que precisam controlar o peso de componentes em prol da reducdo de energia.
Com esse objetivo, diversos estudos tem mostrado Otimos resultados no
desenvolvimento de ligas de alta entropia com baixa densidade e elevadas resisténcia
mecanica e dureza [34,35,36]. Essas propriedades podem ser obtidas através da
mistura de elementos constituintes refratarios e de baixa densidade como vanadio,
zircénio, cromo, nidbio e titanio, formando o sistema Cr - Nb - Ti - V - Zr. Algumas
composicbes foram testadas (NbTiVZr, NbTiVzZr, CrNbTiZr e CrNbTiVZr)
apresentando alta dureza e, de acordo com Senkov et al. [34], esses resultados
podem ser atribuidos a presenca de uma solugdo solida desordenada e

empacotamento ccc [31].

Além disso, utilizando o Al, um elemento mais leve, para substituir Zr, Stepanov et
al. [34] produziu a liga AINbTiV que apresentou uma densidade consideravelmente
mais baixa, 5,59 g/cm?3 e um estrutura ccc de grao grosseiro. Como resultado, o limite
de escoamento sob compressao destaliga € significativamente alto, atingindo até 1,02
GPa em temperatura ambiente [31].

As HEAs em geral apresentam elevado ponto de fusdo, o que proporciona
excelente performance em temperaturas extremamente altas. A Figura 9 mostra a
comparacao entre ligas de alta entropia monofésicas de estrutura ccc com algumas
superligas refratarias convencionais. Percebe-se que a superliga Inconel 718
apresenta, emtemperatura ambiente, resisténcia comparavel as ligas de alta entropia,
porém, com 0 aumento de temperatura, a partir de 600°C, ambas as fases sao
afetadas, no entanto, o Inconel 718 apresenta queda significativa, enquanto as ligas
de alta entropia refratarias sao pouco afetadas até 1200°C [31].
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Figura 9 — Resisténcia mecéanica em relagdo a temperatura de alta entropia refratarias
comparadas a de duas superligas tipicas. Adaptado de [31]

Durante muito tempo, 0 aumento da resisténcia de ligas metélicas significava a
reducao de sua ductilidade, assim como o caminho inverso. Entretanto, Lu et al. [37] e
Kou et al. [38] tentaram desenvolver ligas com alta resisténcia e alta ductilidade,
através de nanomaclagem e desenvolvimento de microestruturas gradientes [31].

Recentemente, Gludovatz et al. [39] investigaram uma liga CrMnFeCoNi, com
estrutura monofasica cfc de baixa energia de falha de empilhamento. Curiosamente,
seu sistema de deformacao plastica passa de deslizamento dos planos cristalinos para
nanomaclagem com a diminuigcdo da temperatura, como resultado, isso implica em
uma alta resisténcia a tracao (superior a 1 GPa) e tenacidade a fratura (superior a 200
MPa/y/m) mesmo em temperaturas criogénicas de -196 °C, aproximadamente. Essa
liga também apresenta tendéncia em aumentar sua ductilidade a medida que sua
resisténcia mecanica € aumentada, comportamento contrario do esperado em ligas
tradicionais. A Figura 10 mostra como este comportamento de aumento de resisténcia

juntamente com ductilidade € contrario as ligas convencionais [31].
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Figura 10 - Resisténcia a tracdo em fun¢do da ductilidade de ligas de alta entropia e de outras
ligas metalicas convencionais. Adaptado de [31].

» Propriedades funcionais

O estudo esquematico sobre propriedades elétricas em ligas de alta entropia foi
feito em ligas Al,CoCrFeNi com variacdo da quantidade de Aluminio 0 < x< 2. As
propriedades elétricas das HEAs é principalmente baseada nessas ligas, que possuem
resisténcias que variam de 120 a 175 pQ.cm entre -269 e 127°C, respectivamente).
Outro exemplo séo as ligas FeCoNi(AlSi) ,, cujas resistividades estéo entre 70 e 270
pNQ.cm. Esses valores sdo mais altos do que em muitas ligas convencionais. As
resistividades das ligas Al,CoCrFeNi aumentam com a temperatura, mas o coeficiente
de variacdo da resistividade com a temperatura (a) € bem pequeno. Algumas ligas

podem ter valores de a muito pequenos em uma ampla faixa de temperatura [1].

As ligas Tio,sCoCrCuFeNi e TiCoCrCuFeNi foram observadas propriedades
superparamagneéticas, enquanto a liga Tas,Nbs;HfgZr,,Tiy;, apresentando uma
estrutura ccc, foi verificado supercondutividade a temperatura critica de T.= -265,9°C,
aproximadamente. Esses resultados sugerem que ligas de alta entropia poderiam ser
usadas para a producdo de forte eletroimas supercondutores fortes, aplicados em
scanners de ressonancia magnética (MRI), maquinas de ressonancia magnética
nuclear (RMN) e aceleradores de particulas, como varios outros supercondutores de
tipo Il. Embora os mecanismos fisicos que explicam esses fenémenos interessantes
ainda nao estdo completamente esclarecido, a combinacao de propriedades fisicas

promissoras, como a magnetizacdo de alta saturacdo, a resistividade elétrica e a
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maleabilidade, bem como a baixa coercitividade, apontam um grande potencial dessas
ligas como materiais funcionais [31].

Algumas aplicacdes estruturais de engenharia geralmente encontram ambientes
corrosivos com diferentes tipos de espécies quimicas, assim a vida util € muitas vezes
determinada pela sua resisténcia a corrosdo ao meio ambiente. Nas ligas de alta
entropia, elementos como Cr, Ni, Co e Ti estdo presentes como multicomponentes
principais pois s8o positivos para aumentar a resisténcia a corrosdo em alguns
ambientes.

A Figura 11 mostra as curvas de polarizagdo paraa liga AICoCrCu, sFeNiSi e o0 aco
inox 304 na solucdo de NaCl 0,1 M, baseado nas medidas de polarizacdo anddica,
indica um maior potencial de pite (Ep;;) de HEA (~0,6 Vsyg) do que o 304 (~0.4 Vgyp),
- Vsug: potencial relativo ao eletrodo de hidrogénio - e uma taxa de corrosao mais
baixa (i.orr) da HEA (~0,5 pA/cm?) do que a do 304 (~2 pA/cm?). As curvas de
polarizacdo da liga AlCoCrCu,sFeNiSi em comparagédo com a do ago inoxidavel 304
demonstram um controle anddico em NaCl 1 M (pH 6,5), assim a polarizagao anddica

mostra que a HEA é mais resistente a corrosao geral do que o 304 a temperatura
ambiente [1].

2.0

1 hd U b ] b 1 . I & 1

0,17M NaCl em 25° C I

Potencial (V)

7 6 5 4 3 2
Densidade de corrente (10* A/lcm?)

Figura 11 - Comparacao de curvas de polarizacéo anddica entre AICoCrCuo,5FeNiSi HEA e
304 ss em 0.1M NaCl em temperatura ambiente(~25°C). Adaptado de [1].
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2.3.Simulacao Thermo-Calc®

Os diagramas de fases sdo a chave para o entendimento de ligas de alta entropia,
tratam-se de representacdes graficas que mostram o estado do material de acordo
com temperatura e pressao, além das diversas composi¢des quimicas em condi¢bes
de equilibrio. Os diagramas sédo utilizados como roteiros para o desenvolvimento e
processamento de ligas, pois eles podem prever as transformacoes de fases e
microestruturas resultantes [40].

Para um melhor entendimento, na proxima sessdo, alguns conceitos basicos
termodinamicos que sao requeridos para conhecimento fundamental do diagrama de
fases, métodos computacionais e aplicacdo de ligas de alta entropia serdo

apresentados.

2.3.1.Conceitos Termodinamicos e Diagramas

As fases que se formardo em determinadas temperatura e composi¢cao sao as
fases mais estaveis, isto €, as que apresentarem a menor energia livre de Gibbs.
[41,42] A energia livre de Gibbs de um sistema € dada pela equacéao:

G=H-TS (7)

onde T é temperatura absoluta, S € a entropia do sistema e H € a entalpia, trata-se
da medida de quantidade de calor, dada por [41]:

H=E+ PV (8)
sendo E a energia internado sistema, P a presséo e V o volume. A energia interna
€ proveniente da energia cinética e potencial total dos atomos dentro do sistema. A
energia cinética pode surgir devido a vibracao, translacéo ou rotacdo dos atomos e

moléculas, enquanto a potencial é causada pelas forcas e ligagdes interatdmicas [41].

Um sistema € dito em equilibrio quando est4 no estado mais estavel, ou seja, nédo
mostra nenhum desejo de mudar ad infinitum. A temperatura e pressdo constantes em
um sistema fechado, estard em equilibrio estavel se tiver o menor valor possivel da

energia livre de Gibbs, ou seja,
dG=0 9)

Pode ser visto a partir da definicdo de G, Equacao 7, que o estado com a maior
estabilidade sera aquele com o melhor compromisso entre baixa entalpia e alta
entropia [41].
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Na figura 12, ambos os pontos de minimo satisfazem a AG =0, porém em (B), o
equilibrio € metaestavel, que acaba se transformando para (A) diante de qualquer

perturbacdo energética [41].

Equilibrium

Energia
Livre de
Gibbs

G

A
& &

Figura 12 — Ponto de equilibrio estavel (A) e metaestawvel (B). Adaptado de [41].
Qualquer transformacéo que tera como resultado a diminuicdo da engergia livre de
Gibbs é possivel. Entdo, um critério necessario para qualquer transformacéo de fase é

onde G,€e G, sdo energias livres do estado inicial e final, respectivamente.

A energia livre de Gibbs de uma liga ideal binaria compostas por atomos de Ae B
pode ser calculada a partir das energias livres de A puro e B puro da seguinte
maneira: 1) Assume-se que A e B possuem as mesmas estruturas cristalina em seus
estados puros e podem ser misturados em qualquer proporgao para fazer uma solucdo
sélida com a mesma estrutura cristalina. 2) Apds a mistura, a energia livre da solucao

sélida varia como ilustrado na Figura 13 [41,42].

Antes da mistura Apos mistura
HEFR 22%
f } 228
X .
e Mistura
) * e —_—
‘e
ts e
*re
AAAN
Xa mol A Xg mol B 1 mol de
EL.X4G, ELXgGg solucdo sélida
. J - J
k3 Y
Energia livre total: Energia livre total:
Gy =X, G, +Xp Gy Gz = Gy + AGyise

Figura 13 — Representacdo de mistura de um sistema ideal. Adaptado de [41].
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No caso em que a solucéo resultante é considerada ideal, a entalpia de mistura é

nula (AH,,;x = 0), entdo a variacdo de energia livre ocorre apenas devido a entropia:
AGmist = _TASmist (11)

Existem duas contribuicdes para a entropia de uma solucdo sélida: contribuigédo
térmica e a contribuicdo configuracional. Baseando-se no fator configuracional da
entropia e nas equacodes apresentadas na Figura 13, calcula-se [41]:

S= kln(wconﬁg)

_ (NA+NB)!
Weonfig = “NanB!

NA = X,N,; NB = XzN,

Usando a aproximacdo de Stirling (InN! = NinN - N) [41], a relacdo N,k =R e
fazendo as devidas substituigdes:

ASpise = —R(XyInX, + XzInXy)
AGpise = RT(X InX, + XzinXy)
G = X,Gy + XzGz + RT(X,InX, + XzInXy) (12)
onde k € a constante de Boltzmann,

NA e NB sdo os nameros de dtomos de A e B, respectivamente, N, é 0
namero de Avogrado, e R é constante dos gases ideais

A Figura 14 mostra AG ;s como uma funcéo da composicéo e temperatura. Como
apresentadona equacgédo 12, a atual energia livre da solugéo, G, depende tando de G,

guanto de Gg.

XQ—'>

0 B

Baixa T
A Gmnx

A B

Figura 14 — Energia livve de mistura para uma solucdo ideal. Adaptado de [41]
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Nas ligas, é de grande interesse saber como a energia livre de uma determinada
fase ira mudar quando elementos s@o adicionados ou removidos. A variacdo de
energia livre com a adicao de um dado elemento € chamada de potencial quimico (L)

[41]. Entéo pode-se dizer:

G = WXy + upXp; (13)
Wy = G4 + RTlnay; (14)
Up = GB + RTlnaB (15)

onde a é a atividade do elemento no sistema [41].

Essa é uma forma simplificada de apresentar a equacao 12 e esta representada
graficamente na Figura 15, o ponto minimo da curva de energia livre é o0 ponto de

equilibrio.

b) Gg
|
G‘t ‘L-Rflrae
-RTlna,
al e
T
0 Xp —a— 1

Figura 15 — Relacao entre curva de energia liwve e os potenciais quimicos para uma solugcao
ideal. Adaptado de [41]

Como ja apresentado, a entalpia de mistura das solucdes ideais € considerada
nula e, também, a atividade de cada elemento é igual a sua fracdo atdbmica. Além
disso, solucgdes regulares séo as solu¢des que apresentam a mesma probabilidade de
ocorrer todos os tipos de ligacdes interatdmicas, porém nas solugdes reais, a diferenca
entre os tamanhos, atividades e as ligacdes entre os atomos influenciam, assim
arranjos completamente desordenados podem nao ser 0S mais estaveis
energeticamente. Entdo, em alguns casos, podem formar-se diferentes arranjos, que
acontece de acordo com as preferéncias de ligacdes A-A, A-B ou B-B e também, o
tamanho relativo entre A e B, pois podem reduzir a energia interna do sistema e
consequentemente a energia livre de Gibbs. A Figura 16 apresenta alguns arranjos
[41].
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Figura 16 — Representacgéo de solugdes solidas reais. (a) ordenada substitucional, (b) formagao
de “clusters” e (c) intersticial desordenada [41].

Usualmente, elementos A e B ndo possuem a mesma estrutura cristalina quando
estdo em seus estados puros em determinada temperatura. As fases estaveis dos

elementos A e B puro pode ser representados como a e 3, respectivamente.

Em solugbes com composicbes em que 0S Aatomos se organizam
preferencialmente como mostrado na Figura 16 (a), a estrutura apresenta uma ordem
de longo alcance. Agora, os sitios dos atomos nao sdo mais equivalentes, sendo
rotulados como sitios de cada um dos elementos A e sitios B. A entropia da mistura de
estruturas com ordem de longo alcance é extremamente baixa e, com o aumento da
temperatura, o grau de ordem diminui até acima de uma temperatura critica, onde néo

existe uma ordem de longo alcance [41].

Para determinar qual configuracéo, se ordenada ou ndo, sera a mais estavel pode-
se observar relacdo entre suas curvas de energia livre, apresentada na Figura 17. O

equilibrio entre as duas fases ocorrera quando a energia € minima e cada componente

deve ter o mesmo potencial quimico em todas as fases (ug=u§,ug=u,§),

apresentando composicao ae e Be respectivamente [41].

(a) (b)
T1
o
Go
Ha Gg/ Gﬁ
G, 3  HB
A a X° B B A « X Be B

Figura 17 — Liga de composicéo (a) fora do equilibrio e (b) no equilibrio [41]
A Figura 18 mostra um exemplo simples de curvas de energia livre de duas fases

em diferentes temperaturas. Em T1, o liquido sera a fase estavel para A pura e B puro,
como mostrado na Figura 18(a), a curva L se encontra abaixo da S, todo o sistema
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esta no estado liquido. Na Figura 18(b), representando o ponto de fusdo do elemento
puro A, o encontro das linhas no eixo vertical esquerdo significa o equilibrio das fases
sé6lido e liquido em 100% A (ponto a no diagrama de fases A-B representado na Figura
18(f)). Em T2, Figura 18(c), as curvas de energia livre se cruzam e a reta tangente
determina o equilibrio: de A até b o sistema é solido, de b até c ha presenca de ambas
as fases (composicéo do sélido emb e liquido emc) e de c até B a fase mais estavel é
aliquida. Abaixo da temperatura de fuséo de B (Figura 18(d)) o sistema se encontra
totalmente soélido, o encontro das linhas no eixo vertical esquerdo significa o equilibrio
das fases solido e liquido em 100% B (apontado no diagrama de fases A-B como d,
Figura 18(f)). Em T3, Figura 18(e), a curva S se encontra abaixo da L, todo o sistema
estd no estado solido. A Figura 18(f) estdo plotados os pontos fundamentais,
montando um diagrama de equilibrio de fases A-B [41].

>
S
~(»
@
7
7

>
90

(a) (b)

'm(B T

el 3 Tn(A)
v 1 liquidus

\/ 7.(B)
S
S solidus
A B A B A B
(d) (e) (f)

Figura 18 — Obtencéao do diagrama de fases a partir de curvas de energia livve de Gibbs. [41]

O exemplo da Figura 18 trata-se de uma liga binéaria, tendo apenas uma fase
sélida mas, para ligas com trés ou mais componentes e sistemas multifasicos, o
principio € o mesmo. Em ligas mais complexas, as curvas de energia livre passa a ser
superficies, gerando diagramas tridimensionais.

Um diagrama muito interessante para representacdo gréafica de ligas
multicomponentes mais complexas € o de fracdo de fases em funcéo da temperatura
em uma composicao fixa, apresentado na Figura 19. Nesse grafico pode ser
observado, além do ponto de fusdo e a faixa de temperatura na qual cada uma das
fases sdo estaveis, as fases que competem entre si. Os célculos CALPHAD, como o
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mostrado na Figura 19, oferecem informagdes valiosas sobre a estratégia de liga e
podem ser usados para orientar experimentos em termos de composi¢cao de mistura e,

possiveis tratamentos térmicos [43].

No gréfico de fracdo molar de fases versus a temperatura da Liga CoFeMnNi [43],
pode-se observar que a primeira fase que ira solidificar € uma fase cfc, representada
na figura pela linha preta, toda a fase liquidaira se transformar na cfc, que se mantera
estavel entre 500°C e 1200°C. Parte dessa fase, com a diminui¢cdo da temperatura a
partir de 500°C, se transformara em ccc, que terd uma fragdo molar de 0,5 até a
temperatura ambiente. A fase cfc, na temperatura de 350°C, aproximadamente, se
transformara na fase y’, mas que deixara de existir e também se transforma na fase
B2, que tera fracdo molar de 0,5 emtemperatura ambiente. Como pode-se perceber, a
curva de resfriamento apresenta todas as possiveis microestruturas desde 0 momento
de solidificacdo até a temperatura ambiente, mostrando as fases provaveis que se

formar&do em um resfriamento em equilibrio.

1.0 : i
0.9 (C) FCC Liquid

0.8 4
0.7

0.6 -
B2

0.5 ﬁ

0.4
0.3 -
0.2
0.1

0 i T T T T T T
0 300 600 900 1200 1500 1800

Temperatura (°C)
Figura 19 — Diagrama de fracao de fases da liga CoFeMnNi Adaptado de [43].

2.3.2.Método CALPHAD

Fracdo molar de fases

Os diagramas de fases eram, tipicamente, determinados usando dados
experimentais, o que tinha um alto custo e consumia muito tempo. Tratando-se de
ligas de alta entropia, seria impossivel obter os diagramas através de métodos
experimentais, ja que sao infinitas possibilidades de composi¢éo, além do que, quanto
maior o numero dos elementos principais, mais dificil sera a elaboragéo do diagrama

de fases da liga [28].
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Um método computacional de céalculo de diagramas de fases muito eficiente foi
desenvolvido, conhecido como CALPHAD (calculations of phase diagrams). O método
€ amplamente utilizado para prever as fases de equilibrio de uma liga metalica em

funcdo da temperatura e da composicao [29].

O método CALPHAD baseia-se na lei termodindmica de que um sistema atinge
seu equilibrio quando atinge a energia Gibbs mais baixa em uma determinada
composicdo, temperatura e pressédo. Desde que a energia de Gibbs (em funcédo da
pressdo, temperatura e composicao) seja conhecida por fases individuais, entédo é
possivel calcular o estado de equilibrio do sistema [1,44].

O método utiliza uma base de dados para extrapolar e combinar informacgdes para,
assim, conseguir descrever sistemas de multicomponentes termodinamicamente
através de constituintes de ordem inferior, como sistemas binarios e ternérios. Com
esse método, composi¢cdes nunca antes testadas experimentalmente podem ser
estudadas, assim o desenvolvimento de ligas acontece de forma mais rapida,

econdmica e muito mais eficiente [45].

O primeiro passo, pelo método, é escrever a energia livre de Gibbs de determinada

fase ¢ pela equacgao 16:

G? =Gl +Gj+ G (16)

(p . — . . (p
onde G, representaa contribuicdo dos elementos puros para a energia livre, G;,

a contribuicdo da mistura ideal e G2 a contribuicdo do excesso de energia livre de
Gibbs:

G? =RT Zixilnxi
G = i 2 jsi XX Zy VL?} (ei—x;)" 17)

Sendo o termo VL‘i‘].’ da equacdo 17, um parametro do modelo determinado através

de uma extrapolacdo geométrica Muggianu, usando dados experimentais de ligas

binarias disponiveis, ou seja, o célculo é dependente da base de dados utilizada [28].

Os calculos CALPHAD tém se mostrado uma excelente ferramenta com resultados
compativeis experimentalmente, tendo sempre um grande cuidado com as bases de
dados utilizadas [1,43,46, 47].
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2.4.Ligas de alta entropia — familias

O universo de possibilidades para ligas de alta entropia € extenso e, praticamente,
inexplorado, pois os multiplos elementos principais aumentam exponencialmente o
namero de composicdes que podem ser estudadas. Na Tabela 8 se encontram
algumas composicoes de ligas de alta entropia, variando os elementos e a
composicdo dos elementos, montando familias de HEA.

Tabela 8 — Exemplos de ligas de alta entropia. Adaptado de [22]
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CDC[’FEN!(]_S(:U.IM CrFeNiCuZr TisgNiz4CU2{]B|Si25n3
CPCFFENICUO-'SAI TipsCoq5CrFeNiy sMogs TisgZri5CugNigBegg
T!0-5COCFFEN! Cu Tigs5Coy5CrFeNiy s Mogs TissZr1gCugNigBe g
T!OF C‘OCI‘FE‘NI Al TiCoCrNiCuAl Tis3Cuq5Nig5Al1;Hf5Si3Bg s
T'IU’UFE‘N'{“ _ CoCrFeNiCuAlgsVos Tis3Cu15Niig5Al7S¢3Si3Bos
"‘I"-‘T‘_Té"ng_fF;'f“.C;KdM“JS“B CoCrFeNiCuAlgsVos Ti53Cu'5Ni'85 Al Ta3Si3 B0
?ié‘;( A n)so CoCrFeNiCuAlosV TiS3CulSNi185AI7Nb3Si3 BOS
TiCrFeNiCuAl CoCrFeNiCuAlgsBo; ZrHETiCuNi
TiCry s FeNiCuAl CoCrFeNiCuAlosBos Mges ClizoZns Y10
TiCr,FeNiCuAl CoCrFeNiCuAlo.sB MgesCuisAgsPds Yio
TiCrsFeNiCuAl ) . MggsCuysAgs PdsGdo

TiCoCrFeNiCuVMn

TiCoCrFeNiCuAl

Mggs CuzsNi75ZnsAgsYio
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TiCry.5FeNiCuAl
TiCr,FeNiCuAl

TiCrsFeNiCuAl

TiCoCrFeNiCuAl Algo(TiCoCrFeNiCuVMn)go
CoCrFeNiCuAlvV

Tio5C0; sCrFeNiAl CoCrFeNiCuAlMn
TigsCo,CrFeNiAl

Tig5Cos CrFeNiAl CoCrFeqgNiAIMog 5
TingOCfFENiCUO.75AIU.25 CocheNiAIMOU.S
Tio.sCoCeFeNiCugsAlgs CoCrFe, sNiAIMog 5
Tip.5 CoCrFeNiCug 5 Alg 75 CoCrFe;NiAlMog 5
CoCrFeNiCug25Al CogsCrFeNiAlMog 5
CoFeNiCuV Co, sCrFeNiAlMog 5
CoCrFeNiCug.75Alp25 Co,CrFeNiAIMog 5
CoCrFeNiCugsAlgs TiCoCrNiCuAl
CoCrFeNiCupasAlo.7s CoCrNiCuAlAu
TigsCoCrFeNiCug25Al CoCrFeNiCuAIMog 4
Tigs CoCrFeNiCugsAl CoCrFeNiCuAlMogg
CoCrFeNi CoCrFeNiCuAlMogg
CoCrFeNiAlg s CoCrFeNiCuAlMo
CoCrFeNiAlg37s ZrHfTiCuFe
CoCrFeNiAlgs ZrHfTiCuCo
CoCrFeNiAlg.7s AlCrMoSiTi
CoCrFeNiAlyg7s TizCoCrFeNiCu
CoCrFeNiAly 5 AlTiVYZr
CoCrFeNiAl, 5 ZITiVCuNiBe
CoCrFeNiAl; TiCoCrNiCuAlYq s
CoCrFeNiAl; s TiCoCrNiCuAlYyg
CoCrFeNiAls TiCoCrNiCuAlY

Todai et al. [48] e Wang et al. [49], estudos extremamente recentes, trouxeram o
conceito de ligas de alta entropia para o desenvolvimento de ligas a serem utilizadas
como biomateriais, 0 que ainda é pouquissimo explorado deixando uma grande lacuna
no desenvolvimento de HEA para essa area. Combinando 6timas propriedades
mecéanicas com excelente biocompatibilidade, as ligas HEA se apresentaram muito

promissoras para essa aplicagéo.

O titanio puro e suas ligas sdo materiais muito atrativos para aplicacdes na area
biomédica devido ao baixo médulo de elasticidade, maior compatibilidade e melhor
resisténcia a corrosdo quando comparado aos materiais convencionais, como ja
apresentado na sessdo 2.1.1. Dentre as ligas de titanio, as do tipo B sdo as que
apresentam melhores propriedades, com menores moédulos de elasticidade, maior
relacdo resisténcia/peso e peso especifico ligeiramente superior entre as liga de
Titanio [19].
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2.4.1.Ligas de alta entropia a base de TiZrNb

Os estudos realizados sobre as ligas de alta entropia, atualmente, tem tido como
objetivo composicdes que garantem a obtencdo de uma estrutura monofasica e as
propriedades desejadas que puderem ser alcancadas com essa estrutura. Porém além
de ligas monoféasicas, o desenvolvimento de ligas de alta entropia também permite a
obtencdo de estruturas bifasicas, pois quando uma segunda fase € adicionada
intencional e controladamente, pode-se promover aumento de resisténcia mecanica e
da temperatura de aplicagdo dessa ligas, isso ja é feito em ligas convecionais com
maior resisténcia mecéanica para seram utilizados em altas temperaturas. A segunda
fase pode ser uma solucédo sélida, mas na maioria das vezes € uma fase intermetélica.
O endurecimento por solucao sélida observado na estrutura monofésica, associado ao
aumento de resisténcia promovido pela adicdo de uma segunda fase dispersa na
matriz, resulta em um balancgo excelente de resisténcia mecéanica, resisténcia a fratura

e ductilidade a tragéo [29].

Para combinar o conceito das HEA com biocompartibilidade para implantes
ortopédicos, o sistema Ti-Zr-Nb-Ta-Mo como composi¢ao basica foi escolhido para ser
desenvolvido. Para isso estudos [49] da microestrutura propriedades mecanicas
fundamentais, teste de resisténcia a corrosdo e a biocompatibilidade foram testados e

estudados.

A liga TiZrNbTaMo [49] mostrou uma estrutura monofasica ccc, a partir das
analises da difracdo de Raios X, o sistema possui dois tipos diferentes de ccc, com
al=331,0 pm, a2=337,9 pm. A partir dos espectros de difracdo e analises
micrograficas, estima-se que a cccl seja majoritaria (~70% em fracao volumétrica),
enquanto a ccc2 apresenta fracdo volumétrica de 30%, aproximadamente, uma fase
minoritaria, ndo apresentando nenhum tipo de composto intermetélico ou outra fase
[49].

A microdureza Vickers, H,, da HEA TiZrNbTaMo foi determinada com 4.9 + 0,1
GPa com pequena variacéo de 2%. O modulo de Young da liga foi determinado como
E=153Gpa. O limite de escoamento no teste de compressao feito em temperatura
ambiente foi de 6,=1390 + 75 Mpa. Na Figura 20 esta apresentada a curva tensao-

deformacgéo.
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Figura 20 — Curva tenséo-deformacéo do teste de compressdo da HEA TiZrNbTaMo. Adaptado

de [49].

Na Tabela 9 estdo apresentadas as propriedades da liga e dos elementos

separadamente, assim pode-se ver que a dureza da liga é quase trés vezes maior do

que do elemento mais “duro” que fazparte da composicéo, esse efeito de dureza pode

ser atribuido ao fortalecimento por solugao sélida.

Tabela 9 — Parametros e propriedades da TiZrNbTaMo e seus elementos constituintes.

Adaptado de [49]

Elemento Ti Zr Nb Ta Mo HEA
Temp. Alta A3 A3 A2 A2 A2 A2
Estrutura Cristalina .
Temp. Baixa A2 A2
raio atémico, r (nm) 0,147 0,16 0,147 0,147 0,14
Parametro do sitio, a (nm) 0,3276 0,3582 0,3301 0,3303 0,315
Modulo de Young, E (Gpa) 116 88 105 186 329
Médulo de Cisalhamento, G (Gpa) 44 33 38 69 126
Coeviciente de Poisson, v 0,361 0,38 0,397 0,342 0,293
VEC 4 4 5 5 6
Microdureza Vicker, Hv (GPa) 0,97 0,903 1,32 0,873 153 49
Limite de escoamento, oy (Mpa) 195 280 240 170 420 1390
Temperatura de fusdo, Tm (K) 1941 2128 2750 3290 2893

Comparando a liga de alta entropia TiZrNbTaMo as ligas convencionais utilizadas

na ortopedia, as propriedades mecanicas exibidas durante o estudo foram

significamente melhores. Essas vantagens podem ser promissoras para o aumento da

longevidade dos implantes, caso necessario. [49]
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Para finalizar, com perspectiva da biocompatibilidade, a resisténcia a corroséo dos
implantes do metal em ambiente fisiologicamente corrosivo € mandatério em todos os

casos.

A liga TiZrNbTaMo apresentou excelente corrosao no teste de polarizacdo (em
solugdo PBS a 37°C), comparada a Ti-6Al-4V, pois a passivagdo superficial e
estabilidade insensivel ao pite mostra que essa liga tem potencial para excelente
biocompatibilidade. A Tabela 10 apresenta as propriedades eletroquimicas que foram
medidas durante os testes.

Tabela 10 — Propriedades eletroquimicas do Teste de polarizacdo da HEA TiZrNbTaMo e
algumas ligas ortopédicas. Adaptado de [49].

Liga TiZrNbTaMo TiGAI4V 316 L SS CoCrMo
Ecorr (mVsce) 607 + 55 571+ 11 234 +13 320+ 30
Ip (US/cm?) 0.89 + 0.06 0.96+0.21 0.83+0.03 0.42+0.19
Epit (MVsce) - - 675 = 30 435+ 23

* Ecorr = potencial de corrosao; Ipass = densidade de corrente passiva; Epit =
potential de pitting.
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3. Materiais e Métodos Experimentais

Neste trabalho foram estudadas novas composic@es para futuro desenvolvimento
de ligas de alta entropia com potencial para aplicacdo biomédica. Os elementos
propostos visam atender os requisitos basicos para esta aplicacdo: resisténcia

mecanica, resisténcia a corrosdo e biocompatibilidade.

Para isso, foram avaliadas composicdes de ligas do grupo TiZrNb através de
simulag&o computacional com utilizagdo do software Thermo-Calc®. As composigdes

mais promissoras foram fundidas e caraterizadas.

3.1. Simulacao Computacional

Os elementos base para o desenvolvimento das composi¢cdes avaliadas neste
trabalho sdo o Ti, Zr e Nb pois eles s@o elementos biocompativeis e as ligas de Ti
apresentam boas propriedades como: resisténcia a fadiga, resisténcia a corrosao in
vivo e uma forte téndencia a osseointegragdo. O nidbio é forte estabilizador da fase 3,
gue tem sido a fase mais interessante para aplicacfes biomédica, pois matém as boas
propriedades do titanio e tem um mddulo de elasticidade mais compativel com 0 0sso
cortical quando comparada as outras fases. O zirconio tem propriedades semelhantes
ao titdnio, além de ajudar na estabilzacdo da fase (. Os outros elementos
complementares foram sugeridos com base na melhoria das propriedades: o
molibdénio esta relacionado ao aumento da resisténcia mecéanica e € um elemento
biocompativel; o aluminio aumenta a resisténcia a corrosdo; enquanto o estanho pode

aumentar a resisténcia a corrosao e resisténcia mecanica, além de ser biocompativel.

A Tabela 11 apresenta as caracteristicas basicas de todos os elementos avaliados
neste trabalho.

Tabela 11 — Dados dos elementos utilizados. [29,50]

Elemento | Tf (°C) | p(g/cm?®) | E (GPa) Ralo(s::]))mlco N° de Pauling
Ti 1668 4,5 116 142 1,54
zZr 1855 6,51 68 148 1,33
Nb 2477 8,58 105 150 1,6
Al 660 2,7 70 143 1,61
Mo 2623 10,23 329 136 2,16
Sn 232 7,29 50 162 1,96
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As curvas de resfriamento, diagramas que mostram a fragdo molar das fases
presentes de acordo com a temperatura, foram obtidas através de calculos
termodinamicos. Os diagramas foram obtidos através do software Thermo-Calc®
(2017b) emum faixa de temperatura de 500°C a 2500°C. Todas as simula¢des foram
feitas em pressao atmosféricacom base de dados das ligas de titanio TTTI3, na qual
esta disponibilizada todos os elementos usados. O método de simulacao foi dividido

em duas etapas, Figura 21:

Primeiramente foram analisadas as ligas a base de TiZrNb, com adicdo de
aluminio, molibdénio e estanho. Todos o0s elementos tiveram a mesma porcentagem

molar, para entender a evolugéo das fases em ligas equiatdmicas.

Simulagdo das ligas
propostas

Simulagdo de

composicbes daliga
mais promissora

EQUIATOMICAS

TiZrNbAIMo s
Composigdes
TiZrNbSnMo - A
ndo - equiatomicas
TiZrNbSnAl

Figura 21 — Esquema de metodologia das simula¢fes

Apés analisadas as ligas acima, a segunda etapa consistiu em analisar
composicdes ndo estequiométricas da liga considerada mais promissora da etapa 1:
TiZrNbAIMo. A porcentagem atdmica do TiZrMo permaneceu fixa em 60%, enquanto o
aluminio foi gradativamente substituido pelo Nb, mantendo um total de AINb em 40%.
Na Tabela 12 estdo apresentadas as composi¢coes quasi-equiatdmicas testadas.

Tabela 12 — Composi¢des testadas na segunda etapa, em porcentagem atdmica (x% de Al).

X (Yoat) Ti20Zr20Nb4o-xAlxMo20
10 Ti20Zr20Nb3zoAl10Mo20
15 Ti20Zr20Nb2sAl15sMo20
18 Ti20Zr20Nb22Al18Mo20
19 Ti20Zr20Nb21Al19Mo20
20 Ti20Zr20Nb20Al20Mo20

O mesmo método de simulacdo computacional das curvas de resfriamento foi
utilizado para a determinacéo das fases que compdem as ligas da Tabela 12. As duas
composi¢Bes mais promissoras foram escolhidas para a realizagéo dos testes praticos:

TiZrNbAIMo e Ti20Zr20Nb3oAlioMo20, apresentaram potencial formagédo de solucdes
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solidas (propriedades mais homogéneas), com o composto intermetalico agindo como
uma segunda fase (promover aumento de resisténcia mecanica e da temperatura de

aplicacao dessa ligas).

3.2.Ligas Promissoras

As ligas com composigoes: TiZrNbAIMo e a liga Ti2oZr20NbzoAlioMo foram obtidas
a partir da fusdo dos materiais. As caracteristicas dos elementos utilizados na
producdo das duas ligas sdo apresentados na Tabela 13.

Tabela 13 — Caracteristicas dos elementos utilizados.

Elemento Fabricante Forma Pureza (%)
Zircbnio Doado pela INB Pedacos Metélicos 99,99
Titanio Allegheny Placas 99,33
Niébio Doado pela CBMM Fitas 99,70

Aluminio Aldrich Pedacos Metélicos 99,99

Molibdénio Alfa Aesar P6 prensado 99,95

3.3.Fusao das ligas

As duas composic¢des consideradas promissoras com base nas fases previstas
pela simulacdo computacional foram fundidas para que a caracterizacao preliminar do
material fundido fosse realizada.

Neste sentido, com o intuito de obter lingotes de 15g, os elementos foram
individualmente pesados em uma balanga de precisdo de 0,0001g, sendo as massas

obtidas para cada liga, representadas na Tabela 14.

Tabela 14 — massa dos elementos industrias para a formac¢do das composi¢cdes a serem

testadas.
TiZrNbAIMo Ti20Zr20Nb3oAl10Mo20
Massa Massa Massa
- Massa
Elemento Requerida | Real (g) Requerida (g) Real (g)
(9) Ligal q 9 Liga ll
Ti 2,023 2,0246 1,8525 1,8545
Zr 3,8553 3,8573 3,528 3,5287
Nb 3,9264 3,9275 5,3893 5,3894
A 1,1403 1,1493 0,522 0,5222
Mo 4,0550 4,055 3,7095 3,7109
MassaTotal (9) 15,00 15,01 15,00 15,01
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Para o processo de fusdo das ligas foi utilizado o forno elétrico a arco Buhler
VARIO 400, apresentado na Figura 22, localizado no DEMAT (Laboratério de

Degradacédo de Materiais).

Figura 22 — Forno a arco Bihler AM VARIO 400.

Antes do processo de fusdo, o forno passou por uma limpeza minuciosa para
evitar contaminacdo. Foram realizadas trés etapas de purga com argdnio. Apos a
purga, a carga foi deixada em atmosfera de 200 mbar de argdnio comercial. Para
reduzir ainda mais os riscos de oxidacdo do material por causa de oxigénio
remanescente na camara, antes da fusdo do material estudado, uma moeda de
zirconio foi fundida para capturar qualquer resquicio de oxigénio presente.

As ligas foram fundidas e refundidas seis vezes para melhor homogeneizagédo dos
elementos ao longo do lingote. Os parametros da fuséo foram: Liga I, 250 a 300 A e
Liga ll, 270 a 290 A.

3.4. Caracterizacao Microestrutural

3.4.1.Difracao de Raios X (DRX)

O ensaio de Difragcdo de Raios X (DRX) foi feito para determinar as fases
presentes apés a fusdo. O equipamento utilizado foi o difratbmetro de Raios X, marca
Bruker, modelo D8 Discover, que pertence ao Laboratorio de Propriedades Mecéanicas
(PROPMEC). Foram feitas andlises de varredura continua com uma variacao angular
de 30° a 90°, com um passo de 0,0205 e radiacdo Cu-Ka onde o comprimento de
onda & A= 1,5457 A, com 40 kV e 40 mA. As identificacdes das fases foram feitas com

a utilizacdo da base de dados ICSD (Inorganic Crystal Structure Database) [51].
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3.4.2 Microscopia otica (MO).

A microscopia 6tica teve como objetivo a observacdo da microestrutura bruta de
fusdo, como orientacdo das dendritas e quantidade de fases na regido interdendritica
ap6s o processo de fusdo. Para isso, as amostras foram preparadas
metalograficamente através de lixamento com uma sequéncia de lixas de 100 a 1500
SiC e depos polidas em panos com pasta de diamante de 3 ume 1 ym e, em seguida,
atacadas. O ataque foi realizado usando uma solucédo de 2ml HF + 20ml HNO3 +
250ml H20, com tempo de ataque entre 15 e 30 segundos. O microscépio utilizado
para observacdo das amostras e obtencdo das imagens foi o Olympus BX60M
(Camera Sony CCD-IRIS), instalado no Laboratério de Microscopia Otica.

3.4.3.Microscopia Eletronica de Varredura (MEV)

Para a observagéo da microestrutura de fusdo, imagens foram obtidas através do
MEV. As amostras foram preparadas metalograficamente através de lixamento com
uma sequéncia de lixas de 100 a 1500 SiC e depos polidas em panos com pasta de
diamante de 3 ym e 1 ym e, em seguida, atacadas. O ataque foi realizado usando
uma 2ml HF + 20ml HNO3 + 250ml H20O com tempo de ataque entre 15 e 30
segundos. Foi utilizado o microscopio eletrénico de varredura Tescan - Vega 3 com
voltagemde 20 kV, apresentado na Figura 23, pertencente ao Laboratorio Multiusuario
de Microscopia Eletrdnica. As imagens foram obtidas no modo elétron secundarios,

para andlise da morfologia, e retroespalhado, para analise de composi¢ao.

I

Figura 23 — MEV Tescan Vega 3

48



4. Resultados e discusséo
4.1. SimulacOes computacionais

4.1.1.Ligas Propostas

As Figuras 24, 25 e 26 representam as curvas de resfriamento das ligas propostas,
TiZrNbAIMo, TiZrNbSnMo e TiZrNbAISn, respectivamente.

Fragdo de Fases

1000 1500 2000 2500

i Temperatura (°C)

/=
Figura 24 — Curvas de resfriamento das liga TiZrNbAIMo.

A Figura 24 mostra que o processo de solidificagédo na liga TiZrNbAIMo inicia-se a
uma temperatura de 1950°C com a formac¢éo de uma fase ccc-A2 #2 (cubica de corpo
centrado — fase ), que estar4 completamente solidificada em 1640°C. A fase ccc-A2
#2 se mantém até a temperatura de 1090°C, na qual acontece a transformacéo de
parte da fase ccc-A2 #2 em ccc-A2 #1 e em temperaturas mais baixas, por volta de
770°C, o restante da fase ccc-A2 #2 se transforma em fase hc-A3 (hexagonal
compacta — fase a) que deixa de existir na temperatura de 635°C, pois 0 composto
intermetalico (TisAl) passa a existir em seu lugar. H4 uma pequena precipitacao de
fase de Laves, em 660°C que em seguida deixa de existir em 615°C. A fase de Laves
€ um composto intermetalico que pode ter varios tipos de composic¢éo, varia de acordo
com a composi¢céo do material no qual ela esta presente. De acordo com a analise de
cada transformacao de fase apresentada na Figura 24, a liga TiZrNbAlMo apresenta
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duas fases solidas a temperatura ambiente, sendo uma ccc, 45% e a outra o composto

intermetalico (TizAl), 55%.
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Figura 25 — Curvas de resfriamento da liga TiZrNbSnMo.

A Figura 25 apresenta o processo de solidificacdo da liga TiZrNbSnMo.
Primeiramente, a solidificacdo da liga inicia-se por volta de 2340°C, com solidificacao
da fase ccc-A2, que mantém, praticamente, a mesma fracdo até temperatura
ambiente. A solidificacdo total da liga acontece em uma temperatura mais baixa
guando comparada a liga TiZrNbAlMo, por volta 1180°C, provavelmente isso ocorre
devido a presenga de estanho que tem um ponto de fusdo muito baixo (232°C). Por
volta de 1260°C, acontece a precipitacdo de outra fase ccc-A2 #2. Afase hc-A3 estara
presente a partir da temperaturade 1185°C, ela € originada de parte da fase liquida e
parte da fase ccc-A2 #2, enquanto o restante da fase se transforma na fase hc-A3 #2 a
840°C. Entéo, na liga TiZrNbSnMo, estédo presentes trés fases soélidas, sendo duas hc

(hc-A3 com 33, 2% e hc-A3 #2 com 26,3%) e a fase ccc-A2, 40,5%.
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Figura 26 — Curvas de resfriamento da liga TiZrNbAISh.

A Figura 26 mostra a curva de resfriamento da liga TiZrNbAISn, com processo de
solidificacado iniciando em 1740°C com a formacé&o da fase ccc-A2, e atemperatura de
solidificacdo completa em 1025°C, pela presenga de estanho e aluminio substituindo o
molibdénio. Em seguida, a fase hc-A3 precipita por volta de 1100°C e a fase ccc-A2 #2
aparece a 1050°C, mas deixa de existir se transformando em hc-A3. A proxima fase é
a hc-A3 #4 em 1025°C. A fase ccc-A2 se transforma em hc-A3 #2 a partir de 950°C,
gue se transforma, junto com a fase ccc-A2, no composto TisAl em 775°C. Assim, a
temperatura ambiente, a liga TiZrNbAISn apresenta quatro fases, duas fases hc (hc-A3
com 38,75% e hc-A3 #4 com 5%), uma ccc-A2, 23,75% e o composto intermetélico
TisAl, 32,5%.

A fase a (hc) aparece na liga TiZrNbAlIMo em uma temperatura (770°C) bem
menor do que nas outras duas ligas (T=1100°C e 1185°C). Por esse resultado, pode-
se analisar que o estanho, estabilizador de fase a, aumentou a temperatura de
transformacéo alotropica do Ti (T=882°C), enquanto na TiZrNbAIMo, apesar da
presenca do aluminio, que também é um estabilizador de fase a, a presenca do nidbio,
forte estabilizador de fase B (ccc), prevalece, diminuindo assim a temperatura da
formacgéao de fase hc, fazendo com que o campo com fase ccc seja maior. A Tabela 15
apresenta um resumo das caracteristicas das ligas propostas.
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Tabela 15 — Resumo das temperaaturas e fragcdes de fases das ligas propostas.

. T (°C) o Fracado de fases
Lga I sojidificacaio| F35€S 690°C | 600 °C (o)
A2 45,1
TizrNbAMo | 1950 eee 5,15
TizAl 55,85
ccc-A2 40,45
TiZrNbSnMo 2340 hc-A3 26,34
hc-A3 #2 33,22
ccc-A2 25,39
TiZrNbAIS 1740 he-A3 38,39
b hc-A3 #4 6,03
TizAl 30,19

A Tabela 16 apresenta a analise de composicdo em equilibrio a 600°C das ligas
analisadas, mostrando a distribuicdo de elementos em cada fase, onde 0s numeros
representam a probabilidade dos sitios serem ocupados por cada elemento. Pode ser
observado que a fase ccc-A2 possui todos os sitios 2 vazios, pois a probabilidade dos

elementos estarem nestas posicdes é nula.

Tabela 16 — Composi¢cao quimica (%at) de cada fase prevista para as ligas propostas a 600°C.

TiZrNbAIMo TiZrNbSnMo
Sitio| Elemento | ccc-A2 #1 TizAl Sitio Elemento | ccc-A2 #1| hc-A3 | hc-A3 #2

Ti 2,69 45,61 Ti 1,12 71,75 1,97
Zr 0,73 47,75 Zr 0 2,64 58,11

1 Nb 43,01 1,42 1 Nb 49,44 0,01 0
Al 9,36 5,13 Sn 0 25,6 39,92
Mo 44,21 0,09 Mo 49,44 0 0
Ti 0 0,12 Ti 0 0 0
Zr 0 0,22 Zr 0 0 0

2 Nb 0 0 2 Nb 0 0 0
Al 0 99,65 Sn 0 0 0
Mo 0 0,01 Mo 0 0 0

TiZrNbAISn
Sitio| Elemento | ccc-A2 #1 | hc-A3 | hc-A3#4| TisAl

Ti 5,29 1,12 64,44 63,34
Zr 0,05 51,74 1,33 0,17

1 Nb 60,96 0,01 0,02 20
Al 33,71 0 2,75 16,49
Sn 0 47,14 31,46 0
Ti 0 0 0 0
Zr 0 0 0 0

2 Nb 0 0 0 0
Al 0 0 0 100
Sn 0 0 0 0
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A premissa béasica do modelo é que a subrede (indicado por sitio na Tabela)
atribuida para cadasitio distinto na estrutura cristalina, por exemplo, uma estrutura AB
consiste em duas subredes, um dos quais é subrede 1 (sitio 1) ocupado

predominantemente por atomos de A e o outro subrede 2 (sitio 2) por atomos de B.

Na liga TiZrNbAIMo, a distribuicdo das fases a 600°C foi 45,15% ccc e 55,85%
Ti3Al, enquanto a liga TiZrNbSnMo apresenta, na mesma temperatura, 26,34 % hc-A3,
33,22% hc-A3 #2 e 40,45% ccc. Por fim, a liga TiZrNbAISn apresentou uma
guantidade de fases maior do que as outras ligas na temperatura de 600°C com
distribuicdo de 25,4% ccc-A2, 38,41% hc-A3, 6,04% hc-A3 #4 e 30,2% TisAl. A liga
TiZrNbAIMo € a que apresenta a maior porcentagem da fase ccc, sendo essa a fase
de interesse.

Na liga TiZrNbAIMo, a composicao de titanio, zirconio e nidbio néo € equilibrada
em ccc-A2, sendo uma fase rica em molibdénio e ni6bio, enquanto a fase intermetalica
Ti3Al, apresentou uma quantidade de zirconio muito alta, além € claro dos elementos
principais: titanio e aluminio, apresentando uma composicao de 34,24% Ti, 35,86% Zr,
1,06% Nb, 28,76% Al e 0,07% Mo. J& naliga TiZrNbSnMo, a fase ccc-A2, apresentou
composicdo baseada no niébio e molibdénio com pouca presenca de titanio, ndo
apresentando zirconio e estanho na composicao. A fase hc-A3 é muito rica em titanio
e sem a presenca de molibdénio, sendo uma fase composta basicamente de titanio,
estanho e um pequena quantidade de zirconio, a ultima fase presente é hc-A3 #2, com
composigéo a base do zirconio e estanho. Por fim, a liga TiZrNbAISn apresentou uma
composi¢cdo da fase ccc-A2 muito rica em niébio e sem a presenca de estanho,
enquanto a fase hc-A3 se apresentou rica em estanho e zirconio, sem apresentar
nidbio na composicéo. Ja a hc-A3 #4 é uma fase rica em titanio. Para finalizar, a liga
intermetalica TisAl ndo apresentou estanho em sua composi¢cdo, tendo como
composicéao principal o titdnio e o aluminio, mas apresentando nidbio e uma pequena
guantidade de zircbnio, com composigéo de 47,50% Ti, 0,13% Zr, 15% Nb, 37,37% Al
e 0% Sn.

O niébio apresenta uma tendéncia de estar em solucédo sélida na fase ccc-A2,
assim como o molibdénio, quando presente na composicéo das ligas, estando como
um elemento principal nesta fase, ja na liga TiZrNbAISn, o aluminio aparece como
segundo elemento principal na fase ccc-A2, isso vai de encontro com o Nb e o Mo
serem estabilizadores da fase 3. O composto intermetéalico TisAl que esta presente na
ligas TiZrNbAIMo e TiZrNbAISn, apresenta composi¢cées muito diferentes. Na liga

TiZrNbAIMo, o zircbnio estda em uma concentracdo muito alta, uma porcentagem
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proxima ao titanio, diferente da mesma fase na liga TiZrNbAISn, apresentando o titanio
e o aluminio como componentes principais, € 0 zrconio esta em pouquissima
concentracao. A fase hc-A3 e hc-A3 #4 presentes na liga TiZrNbAISn apresentam
composicdes diferentes entre si, porém ambas tem o estanho como um dos elementos
principais na composi¢cdo, com 47,14% e 31,46%, respectivamente, e se distinguem
pelo outro elemento principal sendo o zircénio para a hc-A3 com 51,14% e o titanio
com 64,44% para a hc-A3 #4. As duas fases sdo pobres em niébio. Por fim, a fase hc-
A3 e a hc-A3 #2 na liga TIZrNbSnMo apresentam composi¢coes diferentes entre si,
basicamente compostas por Ti, Zr e Sn, apresentando o estanho com um dos
elementos principais na composicdo da fase com porcentagens menores do que na
liga TiZrNbAISn, e também se distinguem pelo outro elemento principal sendo o titanio
para a hc-A3 com 71,75% e o zircénio com 58,11% para a hc-A3 #2. O fato do
estanho apresentar grande porcentagem nas fases hc, esta de acordo com ele ser um
estabilizador da fase a,

Pode-se observar que as ligas tem estanho em sua composi¢cao apresentaram
fase hc em 600°C, o que acontece devido ao aumento da temperatura de
transformacéao alotrépica, sendo o estanho é um estabilizador de fase a, assim como o
aluminio. Na liga TiZrNbAISn pode-se perceber uma quandidade de solugéo sélida hc
maior do que na liga TiZrNbSnMo, pois nela existe a presencga de dois estabilizadores
de fase a (Al e Sn).

Mediante a estrutura bifasica apresentada na Liga TiZrNbAlMo, uma solucao solida
ccc e apenas uma segunda fase intermetélica, ela se apresentou como a liga mais
promissora dentre as composi¢des estudadas. Aléem disso, pela fase ccc se apresentar
até temperaturas abaixo de 600°C, o resfriamento rapido do forno pode levar a
formacdo de uma estrutura monofésica. As outras duas ligas apresentaram mais de
trés fases solidas, como pode ser observado nas Figuras 25 e 26, o que nédo é
favoravel para o aumento da entropia, além de terem apresentado fase hc, o que ndo

€ desejado para aplicacdo devido a anisotropia de propriedades desta fase.

A liga de alta entropia TiZrNbTaMo de Todai et al., [48] composta de elementos
compativeis com a liga TiZrNbAlIMo apresentou duas fases ccc como microestrutura
mostrando uma excelente biocompatibilidade, juntamente com excellentes
propriedades, indicando a possibilidade dessa HEA ser usada como uma nova classe
de biomateriais metalicos. A liga Ti-30Nb-8Zr estudada por Fonsesa [9] apresentou
Otimas propriedades tendo grande potencial para aplicacdo biomédica, sua
microestrutura € uma solucao solida ccc com precipitados de uma segundafase. Outro
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estudo que apresentou excelentes propriendades estruturais e alta resisténcia
mecéanica foi o da liga equiatébmica TiZrNbNiCo por Zhidong et al. [52] que apresenta
solugdes solidas ccc como microestrutura. Comparando a possivel microestrutura da
liga TiZrNbAIMo com as encontradas na literatura, ela pode ser considerada uma liga
de grande potencial para aplicacdo biomédica.

4.1.2.Ligas TiZrNbAIMo nao-equiatdmicas

Para o melhor entendimento da influéncia dos elementos de liga na fomacao de
fases na liga TiZrNbAIMo, as curvas de resfriamento das ligas TiZrNb, TiZrNbMo e
TiZrNbAl foram analisadas.

A Figura 27 apresenta a evolugédo de fases para liga TiZrNb. Como pode ser
observado no gréfico, a solidificagéo inicia com a fase ccc-A2 #2 por volta de 1770°C,
e estara completamente solificada em 1635°C, sendo uma liga monofasica até 625°C,
onde acontece a transformacao de parte da ccc-A2 #2 em uma outra solugéo sélida
ccc-A2, tendo como distribuicdo de fases a temperatura ambiente de 23,33% ccc-A2 e
76,67% ccc-A2 #2.

Na liga ternaria equiatébmica TiZrNb, Figura 27, ndo existe a formagéo de fase hc,
tendo somente fases ccc-A2 #1 e #2, pois o niébio é forte estabilizador da fase 3 no
titnio e o titdnio e o zircbnio possuem propriedades muito semelhantes, além do
zirconio também contribuir para a estabilizacdo da fase B com a diminuigdo da
temperatura de transformacéo alotrdpica do titdnio de acordo com Fonseca [9], assim
a fase ccc serd estavel e presente em temperaturas mais baixas.
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Figura 27 — Cunva de resfriamento da liga ternaria TiZrNb.

Na figura 28 esta representado a curva de resfiamento da liga quaternaria
TiZrNbMo, a solidificacdo inicia com a fase ccc-A2 por volta de 2070°C, e estara
completamente solificada em 1690°C, sendo uma liga monoféasica até 1020°C, onde
acontece a transformacéao de parte da ccc-A2 em uma outra solugéo sélida ccc-A2 #2,
que se transformara em uma solucao sélida hc em 535°C, tendo como distribuicdo de
fases a temperatura ambiente de 52,25% ccc-A2 e 47,75% hc-A3.

Comparando o gréfico da liga ternéria TiZrNb com a liga quaternéria TiZrNbMo,
Figura 28, pode-se entender que a adicdo do molibdénio aumenta a temperatura
alotrépica, fazendo com que exista a formacdo de fase hc na temperatura igual a
535°C, aproximadamente. De acordo com Almeida et al. [53], em ligas de titdnio com a
presenca dos elementos nidbio e molibdénio, a quantidade de fase B aumenta com a
guantidade de nidbio na composi¢cdo, assim com a adicdo de molibdénio na liga
ternaria TiZrNb, a quantidade de nidbio na composi¢ao diminuiu, o que fez com que a
temperatura alotrépica aumentasse. Ainda assim, a transformacao alotropica do Ti €
por volta de 882°C, a presenca do Nb e do Mo nessas composi¢cbes, como

estabilizadores de B, diminui essa temperatura para 535°C, entdo a fase a ainda
estaré presente, mas em temperaturas mais baixas.
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Figura 28 — Curva de resfriamento de liga quarternaria TiZrNbMo.

Na Figura 29 esta representada a evolucao das fases na liga quaternaria TiZrNbAl,

pode-se observar que a solidificacdo inicia com a fase ccc-A2 por volta de 1720°C, e

estara completamente solificada em 1595°C, sendo uma liga monofasica até 690°C,
onde acontece a transformacédo de parte da ccc-A2 no composto intermetalico TisAl,
tendo como distribuicdo de fases a temperaturaambiente de 72,50% ccc-A2 e 27,50%
TisAl. Apesar do aluminio ser um estabilizador da fase a, a formag¢do do composto
intermetalico TisAl a 690°C faz com que esse elemento se concentre nesta fase e

empobreca a solugdo sdlida, o que permite a manutencdo da fase ccc em
temperaturas mais baixas.
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Figura 29 — curvas de resfriamento de liga quarternaria TiZrNbAI

Comparando a liga TiZrNbMo com a liga TiZrNbAIMo, apresentado na Figura 24,
ha um aumento na temperatura de transformacédo para a fase hc, de 535°C para
770°C, e, com diminuicdo da temperatura, essa mesma fase se transforma no
composto metalico TisAl, a partir da T= 635°C, deixando de existir. A curva de
resfriamento da liga TiZrNbAl ndo apresenta a formacéao da fase hc, pois o Tie o Al
tendem a formar o composto intermetalico cquando ligados a um grande numero de
metais, de acordo Miracle et al. [29]. A temperatura de formacdo do Ti3Al na
TiZrNbAIMo, 635°C, € menor do que na TiZrNbAl, 690°C. A fase hc-A3 presente na
liga TiZrNbAIMo é formada a partir da fase ccc-A2 #2, assim como na liga TiZrNbMo e

gue ndo esté presente na liga TiZrNbAl.

A adicéo de aluminio em conjunto com o molibdénio faz com que duas fases que
nao existiam na liga ternaria TiZrNb se formem, fase hc e o0 composto intermetélico. O
aumento da temperatura de transformacéo alotropica da liga TiZrNbMo em relacéo a
liga TiZrNbAIMo é devido a adigdo de aluminio, que se trata de um a- estabilizador
assim como a existéncia do composto Ti3Al, porém este ndo sera formado a partir de
uma fase ccc e, sim, a partir da fase hc que foi formada anteriomente, pois é onde o
aluminio estd em solucéo solida. A fase hc deixara de existir pois com a formacéo do
composto Ti3Al, a solucéo sélida empobrecera. De acordo com Tretyachenko [54], em

ligas de titdnio com adicéo de Al e Mo, fase q, fase 3 e Ti3Al s&o observadas.
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» Composi¢cdes ndo-equiatdmicas

Como visto na literatura, as ligas biomédicas possuem uma microestrutura
composta geralmente por uma solugcdo soélida. Buscando a otimizacao da
microestrutura, foi realizado um estudo para o desenvolvimento de ligas de alta
entropia nédo-equiatdbmicas, visando reduzir ou eliminar a presenca do composto
intermetalico TisAl e a manutencdo da solugdo solida ccc. A Figura 30, 31, 32 e 33
apresentam as curvas de resfriamento das quatro composi¢cées nao-equiatbmicas,
TiZrNb21Al19aMo, TiZrNb22Al18Mo, TiZrNb2sAlisMo e TiZrNb3soAlioMo, respectivamente.

Na Figura 30 esta apresentada a curva de resfriamento da liga TiZrNb21Ali.9Mo. A
solidificacao da liga inicia-se em 1960°C com a fase ccc-A2 #2 e estara completa em
1630°C. Afase ccc-A2 #2 serd Unica até 1115°C, onde parte dessa fase se transforma
em outra solugédo solida, ccc-A2. Em 769°C a fase ccc-A2 #2 deixa de existir pois uma
peguena parte se transforma em ccc-A2 e a outra parte se transforma na fase hc-A3,
gue deixara de existir em 615°C pois se transformara no composto intermetalico TisAl.
Na temperatura 215°C, inicia-se uma transformacdo de uma pequena parte do
composto intermetalico TisAl em fase de Laves que estara presente em temperatura
ambiente. A fracdo de fases emtemperatura ambiente sera 55% TisAl, 43,75% ccc-A2
e 1,25% de fase de Laves.

59



1.2
— BCC_A2
—  HCP_A3
—  TI3AL
—  BCC_AZ#2
1.0 - E— —  LiouiD
| f LAVES
| |
| )
|
III
0.8 ,
| \ |I
| |
w |
g Al |
3 |
I'IE T ,'
1
Bus| ¥ |
o T — /
g — i |
& > f
L. I
(1 It
pere—— = Ill
04 N I \ |'
CCC’AZ || II
|
| .
0.2 I
Laves | |I .
0.0 T T T - -
500 1000 1500 2000 2500 3000

0
éﬁg Temperatura [*C]
Figura 30 — Curvas de resfriamento de liga TiZrNb21Al19Mo.

Na Figura 31 esta apresentada a curva de resfriamento da liga TiZrNb22Al1sMo. A
solidificacdo da liga inicia-se em 1970°C com a fase ccc-A2 #2 e estara completa em
1640°C. A fase ccc-A2 #2 sera Unica até 1120°C, onde parte dela se transforma na
fase ccc-A2. Em 764°C a fase ccc-A2 #2 deixa de existir pois uma pequena parte se
transforma em ccc-A2 e a outra parte se transforma na fase hc-A3, que deixara de

existir em 555°C pois se transformara no composto intermetélico TisAl. Em
temperaturas muito baixas existe uma transformacao de uma parcela muito pequena
do composto intermetalico TisAl emfase de Laves. A fracdo de fases em temperatura

ambiente sera 55% TisAl e 45% ccc-A2, a temperatura de existéncia da fase de Laves
€ muito baixa, alem do percentual também ser muitissimo baixo, entdo em

temperatura ambiente ela ndo estaria presente.
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Figura 31 — curvas de resfriamento da liga TiZrNb22Al1sMo

Na Figura 32 esta apresentada a curva de resfriamento da liga TiZrNb2sAlisMo. A
solidificacao da liga inicia-se em 2010°C com a fase ccc-A2 #2 e estara completa em
1700°C. Afase ccc-A2 #2 sera Unica até 1150°C, onde parte dessa fase se transforma
em outra solugéo solida, ccc-A2. Em 735°C a fase ccc-A2 #2 deixa de existir pois uma
pequena parte se transforma em ccc-A2 e a outra parte se transforma na fase hc-A3,

gue deixara de existir em 460°C pois se transformara no composto intermetalico TisAl.

A fracdo de fases em temperatura ambiente sera 54,38% TisAl, 45,62% ccc-A2.
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Figura 32 — Curvas de resfriamento de liga TiZrNb2sAli5Mo.

Na Figura 33 esta apresentada a curva de resfriamento da liga TiZrNb3oAli.oMo. A

solidificacao da liga inicia-se em 2090°C com a fase ccc-A2 #2 e estara completa em
1750°C. Afase ccc-A2 #2 serd Unica até 1205°C, onde parte dessa fase se transforma
em outra solugédo solida, ccc-A2. Em 696°C a fase ccc-A2 #2 deixa de existir pois uma

pequena parte se transforma em ccc-A2 e a outra parte se transforma na fase hc-A3.
A fase hc-A3 se transforma em TisAl, inciamente em 415°C, conforme nas outras ligas,

porém essa transformacdo € mais lenta, assim as trés fases, ccc-A2, hc-A3 e TisAl,

estardo presentes em temperatura ambiente. Em temperaturas muito baixas, uma fase

TisAl #2 se forma a partir de TisAl. A fracdo de fases em temperatura ambiente sera
50,00% ccc-A2, 33,85% TisAl e 16,15% hc-A3.
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Figura 33 — Curvas de resfriamento da liga TiZrNbzoAlioMo.

As ligas TiZrNbAIMo apresentam cinco fases a teores de aluminio entre 10 e 20%
ccc-A2, ccc-A2, hc-A3, TisAl e fase de Laves.

Nas Figuras 34, 35 e 36, estdo apresentadas as variagcbes temperaturas
importantes e variagdo da formacéo de fases emrelagéo ao teor de nidbio ou aluminio

na composicdo. A Tabela 17 apresenta as temperaturas de formacao das fases nas
ligas.

Analisando a Tabela 17 e os gréficos da liga TiZrNbAIMo, Figura 24, e as ligas
nao-equiatdmicas, pode-se perceber que a formacéo de fases nas ligas se comportam
da mesma forma até a transformacao alotropica (B -> a), porém suas temperaturas
variam com a composicdo. A temperatura de solidificacdo da liga em fase ccc-A2 #2

aumenta com o aumento de niébio na composi¢cdo de acordo com as curvas de
resfriamento das ligas e a Tabela 17.

Pelo gréafico na Figura 34, pode-se perceber que com a diminui¢cdo de aluminio na
composicdo e, consequentemente, aumento do nidbio,

a temperatura de
transformacao P para a diminui, como esperado. Na Figura 35, pode-se analisar a

variacdo da temperatura de fusdo com o aumento da porcentagem de niébio na
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composigéo, isso acontece devido ao ponto de fusdo do niébio ser maior do que o
ponto de fusdo do aluminio que esta sendo substituido.

A Figura 36 apresenta a variacao de fracdo de fases a 500 °C de acordo com o
teor de nidbio. Com esse grafico pode-se perceber que com a reducdo do aluminio, a
fase TisAl diminui continuamente, pois ela é substituida pela fase hc, enquanto a fase
ccc-A2 praticamente ndo acontece alteracéo na fragdo de fase. Além disso, analisando
as fragcOes de fases das ligas em temperatura ambiente, a porcentagem do composto
intermetalico Ti3Al reduziu.
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Figura 34 — Temperatura de transformacao alotrOpica versus porcentagem do aluminio.
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Figura 35 — Temperatura de fusédo versus a porcentagem do niobio.
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Figura 36 — Fracdo de fases versus a porcentagem do nidbio na temperatura de equilibrio de
500°C.

Na Tabela 17 e nas curvas de resfriamento pode-se perceber que a formacgao de

composto intermetalico TizAl estd em temperaturas cada vez mais baixas.

Tabela 17 — Temperaturas de formacéo de fases das ligas.

Ligas Teo)  [Teol 1o | TCO) [TC°0)
solidificagdo | ccc | Lawes hc | TisAl
TiZrNb21Al19Mo 1630 1115 215 769 615
TiZrNb22Al18Mo 1640 1120 45 764 555
TiZrNb2sAl1sMo 1700 1150 - 735 | 460
TiZrNb3oAl1oMo 1750 1205 - 696 | 415

Analisando os graficos anteriores e também o gréafico da Figura 36, com a
diminuicdo do aluminio a fase de Laves diminui, assim como sua temperatura de
formacéo, deixando de existir em composi¢cdes com menos de 15% de aluminio. A
composicdo da fase de laves nessas ligas apresenta, aproximadamente, 49% de
aluminio, 33% de zirconio, 18% de Titanio, o que explica a diminuicdo da fase com a
diminuigdo de aluminio.

Mediante a analise de todos os graficos apresentados e das curvas de
resfriamento, a liga equiatdmica TiZrNbAIMo e a Liga TiZrNb3oAlioMo foram as ligas
gue se apresentaram mais promissoras, pois elas apresentam potencial formacao de
solugbes sdlidas, o que € 6timo para obter propriedades mais homogéneas, com o
composto intermetalico agindo como uma segunda fase, que quando adicionada
intencional e controladamente, pode-se promover aumento de resisténcia mecéanica e

da temperatura de aplicacdo dessa ligas.
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4.2.Fusao

As duas composicdes testadas conseguiram ser fundidas com todos os elementos
juntos, sem a necessidade de co-fusdo. Em relacdo a matéria-prima, a utilizagéo de
Nb em fitas finas gerou a necessidade de iniciar o processo de fusdo com correntes
mais baixas para evitar a projecéo e consequente perda do material durante a fuséo e
o molibdénio na forma de pé prensado gerou um efeito de “efervecéncia” e algumas
projecdes durante a fuséo, uma vez que a porosidade da pastilha de molibdénio leva
ao aprisionamento de gases que nao sao retirados durante a fusdo, ja que a mesma
nao é realizada sob vacuo gerando porosidades no lingote, como mostra a Figura 37.
Adicionalmente, o lingote da liga TiZrNbAIMo também sofreu uma separacédo durante a
refusdo, provavelmente fruto da ainda incompleta homogeneizacao.

SEM HV: 20.0 kV Det: SE . VEGA3 TESCAN

View field: 2.08 mm SEM MAG: 100 x 500 pm
Date(m/dly): 02/07/18 WD: 10.80 mm | COPPE/UFRJ

Figura 37 - Falha de fusdo na amostra da liga TiZrtNbAIMo.

As correntes utilizadas para a realizagcdo da fusédo e refuséo dos lingotes foram
muito similares, o que indica que a fusdo € dependente dos elementos de maior
temperatura de fusdo ou em tamanho maior, como foi o caso da pastilha de p6
prensado de molibdénio. O aluminio, elemento com menor temperatura de fuséo, foi
utilizado em pedacos pequenos e colocado no fundo do cadinho para evitar a sua
volatilizacéo durante a fuséo, ja que os demais elementos possuiam temperaturas de

fuséo consideravelmente superiores.

66



Para garantir a homogeneizacdo da composicéo, foram realizadas refusées. O
processo de refusdo consistiu em manter o arco aberto sob a amostra e carrear a poca
de fusdo ao longo do lingote repetidas vezes, durante 30 segundos (cada etapa). Entre
cada etapa de refuséo, o lingote foi girado 180° para observacédo da qualidade
superficial do lingote, verificar se ndo havia nenhum elemento néo fundido e favorecer
a homogeneizacdo da composi¢cdo. Essa operacgao foi realizada por um manipulador
de amostra, acessorio presente no forno, o que permite manipular o material sem a
necessidade de abertura da camara. O resfriamento foi realizado dentro do préprio
forno, que é resfriado a agua. O contato com o cadinho de cobre favorece uma rapida
troca térmica, resfriando o lingote rapidamente. Para as duas ligas, a realizagéo de
seis refusdes foi considerada satisfatoria para a obtencéo de um lingote homogéneo.
As dimens0des e peso dos lingotes que foram obtidos estdo apresentados na Tabela
18. As perdas ap6s fusao foram entre 0,5 e 1,5%, aproximadamente. A Figura 38

apresenta a foto das duas amostras.

Tabela 18 — Peso e dimens®es dos lingotes obtidos.

Liga Liga
TiZrNbAIMo TiZrNb3oAl10Mo
Massa (g) 14,82 14,94
Dimensao (mm) | 54, 1449 32x 14 x8
(cxlxe)
(a) (b)

10 mm
Figura 38 — Fotos das amostras (a)Liga | e (b) Liga 2.

Procedimentos de fuséo similares a este sdo seguidos na literatura [48,49,54], mas
a adequacao destes vprocedimentos as composi¢cées e ao equipamento disponivel

S80 necessarias.

7

O aprendizado em relacdo a este processo de fusdo é baseado na néo
recomendacdo de utilizacdo de carga em po, mesmo que compactada, em funcdo do
acumulo de gases e, consequentemente, a geracdo de poros. Esse tipo de defeito
volumétrico pode ser extremamente danoso para a aplicacdo em questéo.
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4.3.Caracterizacao

4.3.1.Difracdo de Raios X

Os difratogramas das ligas TiZrNbAIMo e TiZrNbzoAlioMo estdo apresentados nas
Figuras 39 e 40, respectivamente.

O difratograma da liga TiZrNbAIMo indica a presenca de uma fase cccl, outrafase
ccc2, minoritaria, fase de Laves e, por fim, o composto intermetéalico TisAl. Enquanto o
difratograma da liga TiZrNb3oAlioMo indica a presenc¢a de uma fase cccl, outra fase
ccc2, minoritaria, e o composto intermetalico TisAl. As fases cccl e ccc2 também
foram observadas por Todai et al. [48] e Wang et al. [49] ao estudar liga de alta
entropia com composigao TiZrNbTaMo. Bulanova et al. [55] com o estudo de ligas a
base de titanio e aluminio também identificou o composto intermetalico TisAl e Blazina

et al. [56] com o estudo de ligas a base de titanio e zircénio identificou uma fase de

Laves.
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| occc?
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=
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Figura 39 — Difratograma da liga TiZrNbAIMo.
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Figura 40 - Difratograma da liga TiZrNb3oAlioMo
Assim, os resultados apresentados demonstram que para a liga TiZrNbAIMo, a
microestrutura é solucao solida ccc cominclusdes de fase de laves e o composto TizAl
e para liga TiZrNb3oAli.oMo que a microestrutura € solu¢do solida ccc cominclusdes do
composto TizAl.

Comparando esse resultado com o previsto nas simulagdes feitas no Thermo-
Calc®, pode-se observar que na liga TiZrNbAIMo, as quatro fases identificadas no
DRX sao previstas ao longo da evolucao das fases, porém as fases presentes em
temperatura ambiente seriam uma solucao solida ccc e o composto intermetalico TisA,
pode-se concluir que a presenca das outras duas fases pode ter ocorrido devido ao
resfriamento rapido no forno. Na Liga TiZrNbsoAlioMo, as trés fases identificadas
também foram prevista na simulacdo do Thermo-Calc®, porém a microestrutura final
seria as solu¢des sélidas ccc e hc e o composto intermetalico TisAl, assim pode-se
concluir que a parte da fase ccc #2 ndo se transformou em hc e a fase hc se
transformou completamente no composto Ti3Al, pode-se concluir que iSSo ocorreu
também devido ao resfriamento rapido no forno. Também pode-se analisar que a fase
de Laves s6 apareceu na liga que tem teor de aluminio maior, como previsto durante
as simula¢des computacionais.

69



4.3.2 . Analise Microestrutural

4.3.2.1.Microscopia Otica

As ligas TiZrNbAIMo e TiZrNb3soAlioMo foram observadas por microscopia otica e
por microscopia eletrénicade varredura. A Figura 41 (a) apresenta a microestrutura da
liga TiZrNbAIMo no estado bruta de fusédo, apresentando uma microestrutura
dendritica. Pode—se perceber um direcionamento na solidificacédo, o que é esperado
em uma microestrutura bruta de fuséo, pois a solidificagdo comecga no encontro do
molde com o liquido em direcdo ao centro do lingote, assim como na Figura 41 (b),
gue esta apresentada a microestrutura da liga TiZrNbzoAlioMo.

Figura 41 — (a) dendritas na Ilga T|ZrNbAIMo (b) dendrltas na liga Ti TZrNbsoAlloMo Aumento
200x

De acordo com uma andlise de quantificacdo, a liga TiZrNbAIMo apresenta mais
fase dendritica do que interdendritica, assim como a liga TiZrNb3oAl.oMo. Em ambas
as ligas, de acordo com as simulacdes feitas, a primeira fase a se solidificar é a a
solugcdo sdlida ccc, entdo pode-se assumir que a fase dendritica é formada pela
solugéo ccc, e a fase interdendritica sera formada pelo composto intermetalico em
ambas as ligas ou também por fase de laves no caso da liga TiZrNbAIMo. Assim, para
a liga TiZrNb3oAlioMo é esperado uma quantidade de fase ccc maior do que o
composto Ti3Al, o que também foi encontrado na amostra.

A Figura 42 apresenta as duas ligas em um maior aumento (500x) para
comparacdo da morfologia da microestrutura. A liga TiZrNbAIMo, Figura 42 (a),
apresenta uma menor quantidade de segunda fase na regido interdendritica, quando
comparado a liga TiZrNbsoAlioMo, apresentada na Figura 42 (b). A seguir sera
apresentada algumas fotografias retiradas no microscoépio eletrénico de varredura para
maior detalhamento das microestruturas.
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(a) Ilga;TTZrNbAIMo; (b) liga TiZrNb3oAli.oMo

igua 42 —

4.3.2.2.Microscopia Eletronica de Varredura

A Figura 43 apresenta a microestrutura da seccao transversal na regido do meio
da amostra da liga TiZrNbAlIMo observada no MEV. Como pode ser visto também no
microscopio Otico, uma matriz e uma precipitacdo de segunda fase na regido

interdendritica foram observadas.

SEM HV: 20.0 kV Det: SE " VEGA3 TESCAN
View field: 415 pm SEM MAG: 500 x 100 pm
Date(m/dly): 02/07/18  WD: 10.04 mm | COPPE/UFRJ

Figura 43 — Microestrutura da liga TiZrNbAIMo

Na Figura 44 esta apresentada a mesma regido que a da Figura 43, o meio da
amostra, porém com um maior aumento para detalhamento da microestrutra. Nessa

foto, pode-se observar os detalhes da segunda fase e também pode-se ver umas
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manchas na matriz, que pode ser a indicacdo de uma outra fase. Na Figura 45 esta
apresentadao detalhes da segunda fase, com uma morfologia parecida com fase de

laves.

SEM HV: 20.0 kV VEGA3 TESCAN

View field: 207 pm | SEM MAG: 1.00 kx
Date(m/d/y): 02/07/18| WD: 10.02 mm COPPE/UFRJ

Figura 44 — Detalhamento da microestrutura da liga TiZrNbAIMo

SEM HV: 20.0 kV VEGA3 TESCAN

View field: 41.5 pm
Figura 45 — Detalhamento da fase precipitada na matriz da liga TiZrNbAIMo
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As Figuras 46 e 47, mostram uma interface na seccéo transversal, onde pode ser
observado a mudanca de tamanho dos precipitados. A esquerda da fotografia se
encontra a regido mais préxima ao meio, e quanto mais para direita mais distante.
Essa diferenca de tamanho vai de encontro com a microestrutura bruta de fusdo, onde
0 meio de um lingote ap6s fusdo possui graos equiaxias menores.

i
4

SEM HV: 20.0 kV Det: SE ; VEGA3 TESCAN

View field: 415 pm SEM MAG: 500 x 100 pm
Date(m/dly): 02/07/18 WD: 10.51 mm COPPE/UFRJ

Figura 46 — Mudanga do tamanho dos precipitados na matriz da liga TiZrfNbAIMo
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SEM HV: 20.0 kV VEGA3 TESCAN

View field: 208 pm SEM MAG: 1.00 kx
Date(m/dly): 02/07/18 WD: 10.54 mm COPPE/UFRJ

Figura 47 — Detalhe da mudanca do tamanho dos precipitados na matriz da liga TiZrtNbAIMo

Para a identificacdo de diferenca de composicdo entre as fases, algumas
fotografias foram obtidas no MEV com modo retroespalhado, observadas nas Figuras
48 e 49. De acordo com as analise de DRX obtidas no presente trabalho, a fase matriz
€ a solugdo solida cccl (mais clara), enquanto a fase fazendo linhas com cinza
intermediario € a solucao solida ccc2, essa matriz também foi encontrada na liga
TiZrNbTaMo de Wang et al. [49]. O precipitado seria fase de laves [57] com o
composto intermetalico TizAl.

No modo retroespalhado pode-se identificar diferengas de composigcdo do material
pois a profundidade de penetracéo dos elétrons depende da composi¢ao do material a
gual influencia o espalhamento. Nas Figuras 48 e 49 pode-se encontrar quatro fases:
uma cinza claro, uma cinza intermediario, cinza escuro e uma fase quase branca.
Entdo, a fase mais clara apresenta os elementos mais leves, a fase cinza os
elementos de peso médio e a fase mais escura 0s elementos mais pesados. Assim,
pode-se ter uma ideia de como aconteceu a distribuicdo dos elementos da liga nas
fases que eles formaram. [58]
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SEM HV: 20.0 kV : Det: BSE l V VEGA3 TESCAN
View field: 208 ym | SEM MAG: 1.00 kx | 50 pm
Date(m/d/y): 02/07/18 WD: 10.04 mm COPPE/UFRJ

Figura 48 — Microestrutura da liga TiZrNbAIMo fotografada no MEV modo retroespalhado

ceel

cee?
fase de Laves

+ Ti3Al

SEM HV: 20.0 kV Det: BSE VEGA3 TESCAN
View field: 41.5 ym | SEM MAG: 5.00 kx | 10 pym
Date(m/dly): 02/07/18 WD: 10.04 mm COPPE/UFRJ
Figura 49 — Microestrutura da liga TiZrNbAIMo fotografada no MEV modo retroespalhado
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A Figura 50 apresenta a microestrutura da seccao transversal na regido do meio
da amostra da liga TiZrNb3oAli.oMo, apresentando uma matriz e uma formagéo de
segunda fase na regido interdendritica.

Comparando a microestrutura encontrada nessa liga com a TiZrNbAIMo pode-se
perceber uma microestrutura com espagamento interdentritico menor. Também pode-
se observar um crescimento direcionado das dendritas do canto direito em dire¢do ao
meio da fotografia. A Figura 51 apresenta a mesma regiao fotografada na Figura 50,

porém com um aumento maior possibilitando um maior detalhamento.

SEM HV: 20.0 KV Det: SE '  VEGA3 TESCAN
View field: 415ym | SEMMAG:500X | 100 pm
Date(m/dly): 0210718  WD: 11.08 mm | COPPEIUFRJ

Figura 50 — Microestrutura da liga TiZrNb3oAlioMo fotografada no MEV
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" SEMHV: 200KV |  Det:SE  VEGA3 TESCAN
View field: 208 pm | SEM MAG: 1.00 kx | 50 pm
Date(m/dly): 02/07/18|  WD: 11.05 mm COPPE/UFRJ
Figura 51 — Detalhe da microestrutura da liga TiZrNbzoAlioMo.

A Figura 52 apresenta detalhes da segunda fase, essa apresenta um formato mais
arredondado com tamanhos uniformes. Nessa regido, a estrutura dendritica tipica ndo
€ observada e a microestrutura aparenta ter morfologia duplex refinada, tipica da
regido solidificada.
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SEM HV: 20.0 KV Det: SE VEGA3 TESCAN
View field: 41.5 ym | SEM MAG: 5.00 kx | 10 pym
Date(m/dly): 02/07/18 WD: 11.07 mm COPPE/UFRJ
Figura 52 — Detalhe da fase precipitada da liga TiZrNb3oAlioMo.

As Figuras 53, 54 e 55 apresentam a microestrutura em uma regido mais afastada
do meio, a estrutura duplex € mantida porém com grdos maiores, ainda espalhados

homogeneadamente.

78



SEM HV: 20.0 kV Det: SE VEGA3 TESCAN
View field: 415 pm SEM MAG: 500 x 100 pm
Date(m/d/y): 02/07/18 WD: 10.55 mm COPPE/UFRJ

Figura 53 — Microestrutura da liga TiZrNb3oAl10Mo, regido afastada do meio da amostra.

SEM HV: 20.0 kV VEGA3 TESCAN
View field: 208 ym SEM MAG: 1.00 kx | 50 pum
Date(m/d/y): 02/07/18 WD: 10.50 mm | COPPE/UFRJ
Figura 54 — detalhe da microestrutura da liga TiZrNb3oAlioMo, regido afastada do meio da
amostra.
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SEM HV: 20.0 kV Det: SE VEGA3 TESCAN

View field: 41.5pm | SEMMAG: 5.00 kx 10 pm

Date(m/dly): 02/07/18| WD: 10.51 mm COPPE/UFRJ
Figura 55 — detalhe da microestrutura da liga TiZrNb3oAlioMo, regido afastada do meio da
amostra.

Para observar a variacdo da composicao das fases, as imagens foram obtidas por
elétron retroespalhado da microestrutura, Figuras 56 e 57. Utilizando como base as
analise feitas no DRX, assim como a TiZrNbAlMo, essa liga apresenta uma fase mais
clara que seria a solugéo sdlida cccl, uma fase com cinza intermediario que esta nos
contornos, a solucao sélida ccc2, de acordo com Wang et al. [49]. Os precipitados que

também se encontram nos contornos de grédo séo o composto intermetalico Ti3Al.
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SEM HV: 20.0 kV Det: BSE VEGA3 TESCAN

View field: 208 pm SEM MAG: 1.00 kx | 50 pm
Date(m/dly): 02/07/18 WD: 13.34 mm COPPE/UFRJ
Figura 56 — Microestrutura da liga TiZrNbAIMo, MEV modo retroespalhado.

Ti3Al

cccl

cce2

SEM HV: 20.0 kV Det: BSE VEGA3 TESCAN

View field: 41.5 ym | SEM MAG: 5.00 kx | 10 HmM
Date(m/dly): 02/07/18 WD: 13.34 mm | COPPE/UFRJ
Figura 57 — Detalhe da microestrutura da liga TiZrNbAIMo, MEV modo retroespalhado.
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Assim como na liga TiZrNbAIMo, de acordo com a coloracgéo da fases, existe uma

diferenca na composicao das fases.

Com a diminuicdo do aluminio na composi¢cao, a fase de Laves deixa de existir
como foi apresentado também nas simulacfes computacionais. O aparecimento de
fases como a fase de Laves pode acontecer devido a velocidade de resfriamento do
material. Assim, a liga equiatémica TiZrNbAIMo apresenta duas solugdes solidas ccc
(cccl e ccc), fase de Laves e o composto intermetélico TizAl, em pouca quantidade e
na liga TiZrNbzoAlioMo (ndo-equiatdbmica) apresenta duas solugdes solidas ccc (cccl e
a ccc2) e o composto intermetalico TisAl.

De acordo com o objetivo do projeto, a liga TiZrNbsoAlioMo apresentou a
microestrutura mais interessante, apresentando uma matriz de solucéo sélida ccc com
precipitados do composto intermetélico Ti3Al, além de ter sido a microestrutura mais

coincidente com as simulagdes computacionais.
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5.Conclusao

A partir dos resultados obtidos e discutidos sobre a caracterizagdo microestrutural
no presente trabalho, pode-se concluir:

v" O método de simulagdo computacional CALPHAD utilizado para estudo das
fases possiveis se mostrou muito eficiente na exploracdo das composicoes
de ligas e na influéncia do elementos nas fases formadas de acordo com
composicédo das ligas.

v A utilizacéo de carga em p6, mesmo que compactada, ndo é recomendado
para processo de fusédo usado no presente trabalho em fun¢éo do acumulo
de gases e, consequentemente, geracao de poros, pois esse tipo de defeito
volumétrico pode ser extremamente danoso para a aplicagdo em questéo.

v" De acordo com o DRX, as fases presentes na liga TiZrNbAIMo séo fase
cccl, outra fase ccc2, minoritaria, fase de Laves e, por fim, o composto
intermetalico Ti3Al, enquanto na liga TiZrNbsoAlioMo sdo uma fase cccl,
outra fase ccc2, minoritaria, e o composto intermetalico Ti3Al, o que
também foram identificadas nas imagens da microestrutura no microscopio
otico e no MEV.

v' A liga TiZrNb3oAl.oMo apresentou a microestrutura mais interessante,
apresentando uma matriz de solucdo soélida ccc com precipitados do
composto intermetdalico TisAl. Sendo assim, a liga TiZrNbsoAlioMo € a liga

mais promissora.
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6. Sugestao para trabalhos Futuros

Como sugestéo para trabalhos futuros, considera-se:

e Estudar essas ligas ap0s tratamento térmico de homogeneizacdo para
ajuste da microestrutura, para obter uma estrutura mais homogénea.

e Fazer a caracterizacdo das propriedades mecanica das ligas.

e Realizar EDS para melhor caracterizacdo das fases presentes.

e Realizacdo de ensaios para analisar a resisténcia a corrosao, como o
ensaio de polarizagdo. Analise do comportamento das ligas em ambiente

COIToSivo.

84



7. Referéncias Bibliograficas

[1] Gao M.C., Ye J. W, Liaw P. K. Zhang Y., High-Entropy Alloys, Fundamentals
and Applications, 2016, ISBN 978-3-319-27013-5.

[2] YEH, J. W. Recent progress in high-entropy alloys. Annales de Chimie Science
des Materiaux, v. 31, n. 6, p. 633-648, 2006.

[3] Cantor, B., Chang, I. T. H., Knight, P. & Vincent, A. J. B. Microstructural
development in equiatomic multicomponentalloys. Mater. Sci. Eng. A 375-377, pp.
213-218 (2004).

[4] Yeh, J. W. et al. Nanostructured high-entropy alloys with multiple principal
elements: novel alloy design concepts and outcomes. Advanced Engineering
Materials. 6, pp. 299-303, 2004.

[5] Yeh, J. W. et al., Formation of simple crystal structures in Cu-Co-Ni-Cr-Al-Fe-Ti-V
alloys with multiprincipal metallic elements. Metall. Mater. Trans. A Phys. Metall.
Mater. Sci. 35A, pp. 2533-2536, 2004.

[6] Sinhoreti, M. A.; Vitti, R. P.; Correr-Sobrinho, L.. Biomateriais na Odontologia:
panorama atual e perspectivas futuras. Revista da Associagdo Paulista de
Cirurgides Dentistas, Sédo Paulo, Brasil, v.67, n.4, p. 178-183, 2013.

[7] Oliveira, L. S., Oliveira, C. S., Machado, A. P., & Rosa, F. P. (s.d.). Biomateriais
com aplicacdo na regeneragéo 6ssea — método de analise e perspectivas futuras.
Revista de Ciéncias Médicas e Bioldgicas, p. 37-44, 2010. ISSN 1677-5090

[8] Ruiz, S., Claro, A., & Grandini,C. R.. Propriedades Mecanicas e Biocompatibilidade
em Ligas do Sistemas Ti-Ta contendo oxigénio. 19° Congresso Brasileiro de
Engenharia e Ciéncia dos Materiais — CBECiMat. Campos do Jordao, SP -Brasil,
2010. p. 4671-4679.

[9] Fonseca, Y. R. Caracterizacdo das ligas Ti-43Nb e Ti-30Nb-8Zr. 2016. Tese de D.
Sc., Ciéncia dos Materiais - IME, Rio de Janeiro.

[10] Pillar, R. M., “Metallic Biomaterials”. In: Biomedical Materials, p. 41-81, 2009. DOI
10.1007/978-0-387-84872-3 2

[11] Fatichi, A. Z., Caracterizacdo de ligas Ti-35Nb-xZr com superficies nanotubulares
para aplicacdes biomédicas, Tese de D. Sc., Engenharia Mecanica — Universidade
Estadual de Campinas, Campinas, 2017.

[12] MIRACLE, D. B.; SENKOV, O. N. “A critical review of high entropy alloys and
related concepts”, Acta Materialia, v. 122, pp. 448-511, 2017. ISSN 13596454

[13] Soares, G. A., Biomateriais: Classificacdo, selecdo e avaliagdo, EE e
COPPE/UFRJ, Rio de Janeiro, RJ, Brasil.

85



[14] Resende, S. C. S., Aplicagbes dos Biomateriais em Ortopedia, Tese de D. Sc.,
Ciéncias Farmacéuticas — Universidade Fernando Pessoa, Porto, 2014.

[15] Landuci, M, C. Caracterizagdo das propriedades mecanicas de biomateriais
metalicos. Tese de D. Sc., Engenharia Mecénica - Universidade Estadual Paulista,
Bauru, 2016.

[16] Rocha B. A., Desenvolvimento do Processo de Producao de Préteses Em Ligas
de Titanio, Tese de M. Sc., Engenharia Mecéanica — Universidade do Porto, 2010.

[17] AISI: American Iron and Steel Institute Acesso em: Janeiro de 2018 Disponivel
em: http://www.steel.org/

[18] Park J. B., Lakes R. S., Biomaterials, An Introduction, 2" edition, 1992, ISBN
978-1-4757-2158-4, DOI 10.1007/978-1-4757-2156-0

[19] H.M. Silva, S.G. Schneider, C. De Moura Neto, “Estudo das propriedades
mecéanicas das ligas Ti-8Nb-13Zr e Ti-8Nb-13Zr para aplicacdo como biomaterial”.

Revista Brasileira de Aplicagdes de Vacuo, pp. 5-7, 2003.

[20] LI, Z. et al. “Metastable high-entropy dual-phase alloys overcome the strength-
ductility tradeoff”. Nature, v. 534, n. 7606, p. 227-30, Jun 09 2016. ISSN 1476-4687

[21] Assis S. L., Wolynec S., Costa I., Corrosion characterization of titanium alloys by
electrochemical techniques, Electrochimica Acta, v.51, pp. 1815-1819, 2016.

[22] Yang X., Zhang Y., “Prediction of high-entropy stabilized solid-solution in multi-
component alloys”. Materials Chemistry and Physics, v. 132, p. 233-238, 2012.

[23]Poletti M.G., Branz S., Fiore G., Szost B.A., Crichton W.A., Battezzati, “Equilibrium
high entropy phases in X-NbTaTizr (X= Al,V,Cr and Sn) multiprincipal component
alloys”, Journal of Alloys and Compounds, v. 655, p. 138-146, 2016

[24] Yeh J., “Alloy Design Strategies and Future Trends in High-Entropy Alloys”. The
Minerals, Metals & Materials Society, v.65,n.12,2013 DOI: 10.1007/s11837-013-
0761-6

[25] Encycplopedia Britannica — Solid solution Acesso: Novembro 2017
Disponivel em: <https://www.britannica.com/science/solid-solution>

[26] MASSALSKI, T. B. CHAPTER 3 - STRUCTURE AND STABILITY OF ALLOYS*
A2 - CAHN, Robert W. In: HAASENt, P. (Ed.). Physical Metallurgy (Fourth,
Revised and Enhanced Edition). Oxford: North-Holland, 1996. pp.135-204. ISBN
978-0-444-89875-3.

[27] Bhadeshia H., Solid Solutions: The Hume-Rothery rules Acesso em: Janeiro de

2018 Disponivel em: < http://www.phase-

trans.msm.cam.ac.uk/2004/titanium/hume.rothery.html >
[28] MURTY, B. S.; YEH, J. W.; RANGANATHAN, S. High-Entropy Alloys. Elsevier,
2014. ISBN: 978-0-12-800251-3

86


http://www.steel.org/
https://www.britannica.com/science/solid-solution
http://www.phase-trans.msm.cam.ac.uk/2004/titanium/hume.rothery.html
http://www.phase-trans.msm.cam.ac.uk/2004/titanium/hume.rothery.html

[29] MIRACLE, B. D. et al. “Exploration and Development of High Entropy Alloys for
Structural Applications”. Entropy, v. 16, n. 1, 2014. ISSN 1099-4300.

[30] Ranganathan S., Alloyed pleasures: multimetallic cocktails. Curr Science, v. 85,
pp.1404-1406, 2003.

[31] YE, Y. F. etal. “High-entropy alloy: challenges and prospects”. Materials Today,
v. 19, n. 6, p. 349-362, 7// 2016. ISSN 1369-7021.

[32] zhang Y., Zzhou Y. J, Lin J. P.,, Chen G. L., Liaw P. K. Solid-Solution Phase
Formation Rules for Multi-component Alloys, Advanced Engineering Materials, v
10, n. 6, pp. 534-538, 2008.

[33] Zzhang Y., Zuo T.T., Tang Z., Gao M. C., Dahmen K.A., Liaw P.K., Ping Lu Z.,
“‘Microstructures and properties of high-entropy alloys”. Progress in Materials
Science, v. 61, p. 1-93, 2014.

[34] Senkov O. N., Senkova S.V., Woodward C., Miracle D.B., Low-density, refractory
multi-principal element alloys of the Cr—Nb—-Ti—V—-Zr system: Microstructure and
phase analysis, Acta Materialia, v.61, i.5, pp. 1545/1557, 2013.

[35] Youssef K., Robertob S., Applications of salt solutions before and after harvest
affect the quality and incidence of postharvest gray mold of ‘ltalia’ table grapes,
Postharvest Biology and Technology, v. 87, pp. 95-102, 2014

[36] Stepanov N. D., Shaysultanov D.G., Salishchev G.A., Tikhonovsky M.A., Structure
and mechanical properties of a light-weight AINbTiV high entropy alloy, Materials
Letters, v. 142, pp. 153-155, 2015.

[37] LuK., LuL., Suresh S., Strengthening Materials by Engineering Coherent Internal
Boundaries at the Nanoscale, Science, v. 324, n. 5925, pp. 349-352, 2009.

[38] Kou H., Lu J.,, Li Y., High-Strength and High-Ductility Nanostructured and
Amorphous Metallic Materials, Materials Science and Engineering Research in
Hong Kong, v. 26, i.31, pp. 5518-5524.

[39] Gludovatz B. et al., A fracture-resistant high-entropy alloy for cryogenic
applications, Science, v. 345, n. 6201, pp. 1153-1158, 2014.

[40] Callister W. D., Ciéncia e Engenharia de Materiais: Uma introducao. 5™ Ed,
2000.

[41] PORTER, D. A.; EASTERLING, K. E.; SHERIF, M. Y. Phase Transformationsin
Metals and Alloys. 3rd Ed. CRC Press, 2009.

[42] Melnick A. B., Soolshenko, “Thermodynamic design of high-entropy refractory
alloys”, Journal of Alloys and Compounds, v. 694, pp. 223-227, 2017.

[43] GAO, M.; ALMAN, D. “Searching for Next Single-Phase High-Entropy Alloy
Compositions”, Entropy, v. 15, n. 10, p. 4504-4519, 2013. ISSN 1099-4300.

87


https://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S1359645412008361?via%3Dihub#!
https://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S1359645412008361?via%3Dihub#!
https://www.sciencedirect.com/science/article/pii/S1359645412008361?via%3Dihub#!
https://www.sciencedirect.com/science/journal/13596454

[44] RAGHAVAN, R.; HARI KUMAR, K. C.; MURTY, B. S. “Analysis of phase formation
in multicomponent alloys”. Journal of Alloys and Compounds, v. 544, p. 152-158,
12/15/ 2012. ISSN 0925-8388.

[45] ZHANG Y, M. S., LIAW PK, TANG Z, CHENG YQ. Broad guidelines in
predicting phase formation of high-entropy alloys, 2014

[46] ZHANG, C. et al. Computational Thermodynamics Aided High-Entropy Alloy
Design. Jom, v. 64, n. 7, p. 839-845, 2012. ISSN 1047-4838

[47] DURGA, A.; HARI KUMAR, K. C.; MURTY, B. S. “Phase Formation in Equiatomic
High Entropy Alloys: CALPHAD Approach and Experimental Studies”.
Transactions of the Indian Institute of Metals, v. 65, n. 4, p. 375-380, 2012.
ISSN 0972-2815

[48] Todai M., Nagase T., Hori T., Matsugaki A. e Nakano T., “Novel TiNbTaZrMo high-
entropy alloys for metallic biomaterials”, Scripta Materilia, v.129, p.65-68, 2017.

[49] Wang S.P., Xu J., “TiZrNbTaMo high-entropy alloy designed for orthopedic
implants: As-cast microstructure and mechanical properties”, Materials Science
and Engineering C, v. 73, p. 80-89, 2017.

[50] Duancheng Ma, Mengji Y., Pradeep H.G., Cemal C. Tasan, Spinger H., Raabe D.,
“Phase stability of non-equiatomic CoCrFeMnNi”. Acta Materialia, v. 98, pp. 288-
296, 2015.

[51] Inorganic Crystal Structure Database — ICSD Acesso em: Fevereiro de 2018
Disponivel: <https://www.fiz-karlsruhe.de/de/leistungen/kristallographie/icsd.htmi>

[52] Zhidong H. X. L., Shaofan Z., Yang S., Jinfeng L., Kefu Y., Microstructure, phase
stability and mechanical properties of No—Ni—Ti—~Co—Zr and Nb—Ni—Ti—Co—Zr—Hf
high entropy alloys, Progress in Natural Science: Materials International, v.25,
n.5, pp.365-369, 2015

[53] Almeida L. H., Bastos I. N., Santos I. D., Dutra A. J. B., Nunes C. A., Gabriel S. B.,
Corrosion resistance of aged Ti—Mo—Nb alloys for biomedical applications, Journal
of Alloys and Compounds, v. 615, pp. 666-669, 2014

[54] Tretyachenko L., Al-Mo-Ti (Aluminium - Molybdenum - Titanium), Light Metal
Systems. Part 3, v. 11, pp. 287-317. Acesso: Fevereiro de 2018. Disponivel em:
<https://link.springer.com/chapter/10.1007/10915998 26>

[55] Bulanova M., Fartushna I, Meleshevich K., Samelyuk A., Isothermal section at
850 °C of the Ti-Dy-Al systemin the Ti- TiAl — Dy Al2-Dy region, Journal of Alloys
and Compounds, v. 598, pp.61-67, 2014.

[56] Blazina Z., Trojko R., Ban Z., High Temperature equilibria in the Zr1-x — Hfx — Tix
M2 (M= Mo or W) systems, Journal of the Less-Common Metals, v. 83, pp. 175-
183, 1982.

88



[57] Schirra J. J., Caless R. H., Hatala R. W., “The Effect of Laves phase on the
mechanical properties”, The Minerals, Metals & Materials Society, pp. 375-388
Connecticut, 1991.

[58] Maliska A. M., Microscopia Eletrénica de Varredura, Laboratério de Materiais
- LABMAT, Universidade Federal de Santa Catarina.

89



