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INTERACAO DO HIDROGENIO COM A MICROESTRUTURA DA LIGA DE
ALTA ENTROPIA Fe3sMn,sNixCosCr,Al, Ti; ENDURECIVEL POR
PRECIPITACAO

Sara Corréa Marques
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Orientador: Dilson Silva dos Santos

Programa: Engenharia MetalUrgica e de Materiais

Visando superar a demanda por materiais cada vez mais avancados, uma nova
classe de ligas metalicas vem sendo estudada: as ligas de alta entropia. As mesmas
foram definidas como ligas metélicas compostas por multiplos elementos principais que
se organizam em uma microestrutura monofasica. O emprego do mecanismo de
endurecimento por precipitacdo em ligas de alta entropia pode proporcionar
significativo ganho de resisténcia mecanica. Atualmente, hd um grande esforco em se
produzir ligas metalicas com alta resisténcia mecanica, alta resisténcia a corrosao e a
fragilizacdo pelo hidrogénio. E nesse contexto que se enquadra o presente trabalho.

Essa dissertacdo consistiu no estudo da interacdo do hidrogénio com a liga de
alta entropia endurecivel por precipitacdo FesgMn,sNi,CosCr,Al,Tiy. Para tal, a liga foi
fabricada experimentalmente e, em seguida, submetida a processamento
termomecanico. O software de simulacdo computacional Thermo-Calc® foi empregado
para auxiliar na escolha da composi¢do. Diversas analises foram conduzidas, incluindo
Difracdo de Raios-X (DRX), Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV) e ensaios
mecanicos. O estudo de interacdo com o hidrogénio foi realizado através de ensaios de
permeacao por via gasosa e ensaios de tracdo em amostras hidrogenadas.

O ganho de resisténcia mecanica decorrente de precipitagdo na matriz, obtida
através de tratamento térmico de envelhecimento, pdde ser observado pelos ensaios de
tracdo realizados. Foi possivel concluir que a liga, tanto no estado solubilizado quanto
no estado envelhecido, apresenta baixa difusividade de hidrogénio, comparavel a agcos
inoxidaveis duplex e a inconéis. Os resultados experimentais obtidos demonstram o

carater promissor da liga fabricada para aplicacdes em ambientes severos.
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INTERACTION OF HYDROGEN WITH THE MICROSTRUCTURE OF THE
PRECIPITATION-HARDENED HIGH ENTROPY ALLOY
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In the context of overcoming the requirements for materials with exceptional
properties, a new class of alloys is being studied. High entropy alloys were defined as
solid solution alloys that contain multiple principal elements. The concept of high
entropy alloys introduces a new path of developing advanced materials with unique
properties. The possibility to promote the precipitation hardening mechanism in high
entropy alloys means an important gain in mechanical performance. Nowadays, there is
a great effort in producing metallic alloys with high mechanical resistance associated
with high resistance to corrosion and to hydrogen embrittlement. It is in this context that
the present work fits.

The interaction between hydrogen and the microstructure of the precipitation-
hardened high entropy alloy FesgMn,sNi»4CosCr,Al,Ti; was investigated in the present
work. The alloy was experimentally fabricated and, subsequently, thermo-mechanically
processed. Computer simulation via Thermo-Calc® was used to aid the determination of
the composition. Several analyses were conducted, including X-Ray Diffraction (XRD),
Scanning Electron Microscopy (SEM) e mechanical tests. The study of the hydrogen
interaction with the alloy was analyzed by gaseous permeation tests e tensile tests in
hydrogenated samples.

The improvement of mechanical properties by precipitation hardening was
observed by analyzing the tensile tests. Low hydrogen diffusivity was observed at the
alloy in the homogenized and precipitated states, comparable to duplex stainless steels
and inconels. The experimental results obtained in the present work demonstrate the

promising properties of the fabricated alloy for severe applications.
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1.INTRODUCAO

Durante muitos anos, a producdo de ligas metalicas foi baseada em um ou dois
componentes principais, com adi¢cdes minoritarias de elementos de liga. A grande
maioria das ligas de alto desempenho empregadas industrialmente hoje em dia segue
esta premissa e foi desenvolvida na década de 70, quando a demanda por materiais que
suportassem altos requisitos estruturais atingiu seu apice. Desde entdo, novas
composicdes e rotas de processamento vém sendo exploradas visando corresponder os
desafios impostos na producdo de materiais com propriedades excepcionais para
aplicacdes em meios severos [1, 2].

Nesse contexto, no inicio dos anos 2000, surge no meio cientifico um novo
conceito de ligas. Ligas de alta entropia sdo definidas como ligas metélicas compostas
por multiplos elementos principais que se organizam em uma microestrutura simples, de
modo geral, monofésica e com os elementos constituintes dispostos de maneira aleatéria
em uma solucdo solida. Tal simplicidade se deve a elevada entropia caracteristica das
mesmas. Essa nova classe de ligas aumenta exponencialmente o leque de possibilidades
na obtencdo de novas composi¢des e de materiais com propriedades Unicas [1, 3, 4].

A exploracdo experimental da vasta gama possivel de composi¢fes de ligas de
alta entropia destaca propriedades promissoras quando comparadas a ligas metalicas
convencionais como elevada dureza; Otimo balanco entre resisténcia mecanica e
ductilidade, especialmente sob temperaturas criogénicas; estabilidade térmica elevada;
excelente resisténcia a oxidacdo em altas temperaturas e resisténcia a fluéncia. Tais
propriedades evidenciam a potencial aplicabilidade dessa nova classe de ligas em
setores como o espacial, eletrdnico, energético e metaldrgico [5].

Ligas de alta entropia monofésicas com empacotamento cfc destacam-se por
apresentarem um surpreendente balango entre resisténcia mecanica e ductilidade,
associado a elevada tenacidade a fratura, sob temperaturas criogénicas [6]. Tais
propriedades fizeram com que as mesmas fossem as mais vastamente exploradas
experimentalmente ao longo dos anos. No entanto, seu baixo limite de escoamento a
temperatura ambiente e sob temperaturas elevadas se apresenta como uma grande
limitacdo para muitas aplicacdes na engenharia [7].

Ajustes composicionais associados ao emprego de tratamentos termomecanicos
se mostram como estratégias excelentes para melhoria da resisténcia mecanica de ligas

de alta entropia através de endurecimento por solucdo soélida, refino de grdo e/ou



precipitacdo [8]. A matriz ductil e com grande capacidade de encruamento caracteristica
de ligas de alta entropia com empacotamento cfc se mostra como uma excelente base
para endurecimento por precipitagdo. A adicdo dos elementos de liga Al e Ti a
composicao, associada a tratamento térmico de envelhecimento adequado, pode gerar a
precipitacdo coerente e finamente dispersa da fase endurecedora y’ na matriz, o que
acarreta em um excelente balanco entre resisténcia mecanica e ductilidade a temperatura
ambiente, além de melhorar significativamente a estabilidade térmica de liga [7].

Existe um crescente empenho por parte do meio cientifico no desenvolvimento
de ligas metalicas com boas propriedades mecanicas associadas a alta resisténcia a
corrosdao e a fragilizacdo pelo hidrogénio, principalmente com o objetivo de
corresponder a crescente demanda da indUstria de dleo e gas por ligas para fabricacéo de
equipamentos estruturais capazes de resistir a operacdo em meios severos. Os resultados
experimentais apresentados nessa dissertacdo destacam o carater promissor da
exploracdo de ligas de alta entropia endureciveis por precipitacdo para essa finalidade.

O conceito de ligas multielementares possui pouco mais de uma década de
estudo e investigacdo experimental. Apesar dos surpreendentes e promissores resultados
ja obtidos, é evidente que ainda hd muito a ser elucidado acerca dos mecanismos
caracteristicos dessa nova classe de materiais, bem como a ser explorado em termos de
composi¢do quimica e rotas de processamento. O estudo de interacdo de ligas de alta
entropia com hidrogénio, realizado nesta dissertacdo, pode representar uma importante

contribuicdo nesse sentido.



2.0BJETIVOS

A fragilizacéo pelo hidrogénio é um mecanismo de falha muito comum em ligas
metalicas utilizadas na industria e é caracterizado por danos severos, prematuros e
catastroficos. A susceptibilidade a fragilizacdo de uma liga pelo hidrogénio €
influenciada fortemente pelas caracteristicas de ingresso e permeacdo do atomo na
microestrutura. Por essa razdo, essa dissertacdo de mestrado foi conduzida com o
objetivo de avaliar a interagdo do hidrogénio com a microestrutura de uma liga de alta
entropia endurecivel por precipitagao.

No presente trabalho foi proposto o desenvolvimento de uma nova composicao
de liga de alta entropia, baseada em uma matriz ndo equiatbmica composta pelos
elementos Fe, Ni, Mn, Co e Cr, com adicdo minoritéria de Al e Ti a fim de promover
precipitagdo da fase endurecedora y’. O software de simulagdo computacional Thermo-
Calc® foi empregado como auxilio na escolha da composicdo quimica da liga.

A liga de composicdo FezgsMnysNixCosCrAlTi, foi sintetizada em forno de
fusdo a arco e processada termomecanicamente com o intuito de atingir as
microestruturas desejadas.

As caracterizagbes estrutural, microestrutural e mecanica das amostras
sintetizadas foram realizadas por andlises de Difracdo de Raios-X (DRX), Microscopia
Eletrénica de Varredura (MEV) por ensaios de tracao uniaxial.

O estudo da interagcdo do hidrogénio com a microestrutura da liga foi realizado
através de ensaios de permeacdo de hidrogénio por via gasosa, 0s quais permitiram a
determinacédo da difusividade do hidrogénio no material na faixa de temperaturas entre
350°C e 550°C, alem dos valores de energia de ativacao para a difusao e da difusividade
a temperatura ambiente.

Para avaliar o efeito da presenca do hidrogénio sobre as propriedades mecanicas
da liga, ensaios de tracdo uniaxial foram conduzidos em corpos de prova hidrogenados
eletroliticamente e comparados com os resultados obtidos para corpos de prova ndo
hidrogenados. Além disso, andlises fractograficas foram realizadas nas superficies de

fratura.



3.REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1. Ligas de alta entropia
3.1.1. Origem e primeiras consideracdes

O estudo e desenvolvimento de ligas metélicas compostas por mdaltiplos
elementos principais vém atraindo um grande interesse da comunidade cientifica nos
ultimos anos. Tais ligas contrastam com as ligas metélicas tradicionais, as quais sao
baseadas em um ou dois elementos principais, e proporcionam a possibilidade de
exploracdo de novas microestruturas, propriedades e aplicacoes.

Os pioneiros foram Brian Cantor [11] e Jien-Wei Yeh [3], que comecaram a se
dedicar ao tema em 1981 e 1995, respectivamente. Ambos, separadamente, divulgaram
seus trabalhos em jornais cientificos em 2004. Cinco artigos representaram o gatilho
para 0 interesse nesse novo conceito de ligas metalicas, denominadas “ligas de
multiplos elementos principais” ou “ligas de alta entropia” [9]. SO esse ano, mais de 600

estudos ja foram publicados sobre o assunto, conforme pode ser observado na Figura 1.
700
600 +

500

Numero de artigos publicados no ano

Figura 1 - NUmero de artigos publicados sobre ligas de alta entropia por ano desde
2004. Dados obtidos a partir do site Science Direct [10] pesquisando por “high
entropy alloys” no campo de palavras-chave.

Em seu artigo, intitulado “Microstructural development in equiatomic
multicomponent alloys” [11], Brian Cantor foi contra a tendéncia ja consolidada de
desenvolver ligas com composi¢fes proximas aos Vértices e arestas dos diagramas de
fases, se deslocando para os centros dos mesmos. O autor se concentrou em ligas

multielementares compostas por metais de transi¢cdo, os quais apresentam um elevado



grau de intersolubilidade. Ligas compostas por 20 e 16 elementos em propor¢édo
equiatémica foram fundidas, resultando em microestruturas multifasicas e frageis. No
entanto, observou-se que as mesmas consistiam majoritariamente de uma matriz cfc rica
nos elementos Cr, Mn, Fe, Co e Ni. Tal descoberta estimulou a investigacdo mais
aprofundada da liga Co,0CraoFexoMnyNizg. Resultados experimentais evidenciaram sua
estrutura de solidificagdo dendritica e microestrutura monofasica cfc com todos os
elementos em solucdo solida. Concluiu-se, além disso, que tal estrutura € capaz de
dissolver substitucionalmente os elementos Nb, Ti e V e pequenas porcbes de Cu e Ge
[11].

A maior descoberta de Cantor foi que as ligas compostas pelos metais de
transicdo Ti, V, Cr, Mn, Fe, Co, Ni e Nb vdo contra a regra das fases de Gibbs,
apresentando um namero de fases de equilibrio muito abaixo do esperado. A obtencédo
de uma microestrutura tdo simples se contradiz com o pressuposto de que a formacéao de
fases complexas é favorecida em sistemas multielementares. Tal feito pode ser
justificado pelas regras de solubilidade sélida enunciadas por Hume-Rothery, as quais
destacam trés parametros como os mais influentes sobre a formacédo de solucdo sélida
completa. Sdo eles: diferenca de raio atbmico entre os componentes, diferencas
eletroquimicas entre componentes e a variacdo da concentracdo de elétrons devido a
formacgéo da liga [11].

Jien-Wei Yeh foi o primeiro a utilizar a denominagdo “ligas de alta entropia”
(“high entropy alloys”), no artigo “Nanostructured High-Entropy Alloys with Multiple
Principal Elements: Novel Alloy Design Concepts and Outcomes” [3], ao se referir a
ligas metélicas compostas por multiplos elementos principais em proporcao equiatdmica
ou semi-equiatbmica.

Apesar do desestimulo observado no meio cientifico em se desenvolver ligas
desse tipo, principalmente pela grande possibilidade de serem obtidas microestruturas
complexas e com propriedades mecénicas indesejadas, o autor fundamentou-se em
conceitos termodinamicos para acreditar no grande potencial dessa nova classe de ligas
metalicas.

A formacdo de fases em um material é ditada pela estabilidade das mesmas em
determinadas temperatura e composicao. As fases de equilibrio, ou seja, aquelas que se
formardo, serdo as que apresentarem menor variacdo de energia livre de Gibbs

ocasionada pela sua formagao (AGnmix) [12], que é dada pela Equacéo 1.



AGpix = AHpiy — TASp 1)

A entalpia (AHpx) Se relaciona com as energias vibracional e de ligac&o entre os
atomos do sistema, enquanto a entropia (ASpix) esta ligada ao nivel de desordem do
sistema. T € a temperatura absoluta.

O efeito da entropia de mistura (ASnix), Sobre a reducdo da energia livre de
Gibbs de uma fase é conhecido: quanto maior a entropia de mistura da mesma, menor
serd sua energia livre de Gibbs e, consequentemente, maior seré sua estabilidade [12].

A entropia é fungdo do ndmero total de maneiras diferentes as quais os atomos
podem se arranjar em um sistema. Para uma solugdo sélida binaria composta pelos
elementos A e B, a entropia é dada pela Equacéo 2 [12]:

ASpmiy = —R(X;InX, + XpInXp) (2)

Xa € Xg sdo as fracbes molares dos elementos A e B. Sendo ambos o0s valores
menores que um, pode-se concluir que hd sempre um aumento na entropia do sistema
ocasionado pela mistura dos atomos. Analisando a equacdo, pode-se ainda deduzir que o
valor de ASpix € maximizado quando os elementos estdo em proporcéo equiatbmica e,
consequentemente, a estabilidade a solucdo sélida € aumentada, conforme destacado na

Figura 2.
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Figura 2 - Variacao de entropia de uma solucéo sélida binaria composta pelos
elementos A e B em fungéo do teor de B [2].

Segundo a hipdtese de Boltzmann, a entropia de mistura de uma solucéo soélida
composta por n elementos em propor¢édo equiatdmica pode ser calculada pela Equacdo 3
[4]:

AS,ixy =—klnw= Rlnn 3)



Onde k é a constante de Boltzmann, w € o nimero de formas de se arranjar 0s
atomos e R é a constante dos gases (8,314 JJK.mol). A interpretacdo gréfica da equagéo
esta na Figura 3.
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Ndmero de elementos na liga equimolar

Figura 3 - Variacéo da entropia em uma liga de alta entropia equiatémica em
funcdo do nimero de elementos constituintes. Adaptado de [4].

Munido dos conceitos acima apresentados, Yeh acreditou no efeito da elevada
entropia, atingida através da mistura de multiplos elementos em propor¢édo equiatdmica,
sobre a estabilizacdo de solucdes solidas desordenadas em detrimento de compostos
intermetalicos e fases elementares. Quanto maior o numero de elementos principais,
maior a facilidade em se formar solu¢des s6lidas desordenadas durante a solidificagéo.

Os resultados experimentais obtidos pelo autor e sua equipe entre 1996 e 2004,
explorando diversas combinacdes diferentes entre os elementos Cu, Ti, V, Fe, Ni, Zr,
Mo, Co e Al, demonstraram apenas microestruturas simples, compostas
majoritariamente por solugdes solidas ccc ou cfc [3].

A possibilidade de ocorréncia de transformacdes de fase e segregacdo durante o
resfriamento foi evidenciada, ja que a entropia, responsavel pela estabilizacdo das
solugdes solidas, tende a diminuir com o decréscimo da temperatura. No entanto, a
dificuldade na interdifusdo dos elementos na matriz foi apontada como um fator que
pode retardar tais transformacgoes. Essa difusividade lenta pode ainda reduzir as taxas de
nucleacdo e crescimento de fases, resultando em microestruturas com matrizes simples e
fases nanométricas dispersas mesmo apés recozimento [3].

As solugdes sdlidas formadas foram consideradas supersaturadas, ja que todos os
atomos constituintes sdo encarados como atomos solutos. Desse modo, o efeito de

endurecimento por solugédo solida foi demarcado como uma forte caracteristica dessas
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ligas, o qual impede a movimentacdo de discordancias e resulta em um ganho de
resisténcia mecéanica. Além disso, segundas fases nanométricas dispersas na matriz
podem promover um efetivo endurecimento por precipitacdo. Esses mecanismos de
endurecimento justificam a elevada dureza observada nas ligas experimentalmente
testadas. N&o foi observada perda significativa de dureza apds tratamento de
recozimento [3].

Experimentos realizados com ligas compostas pelos elementos Cu, Ni, Al, Co,
Cr, Fe e Si demonstraram resisténcia a corrosao comparavel a de acos inoxidaveis [13].

Yeh ressaltou em seus primeiros trabalhos publicados as propriedades
promissoras das ligas de alta entropia, excelentes candidatas para diversas aplicacfes
que requerem elevada resisténcia, estabilidade térmica e resisténcia a corrosdo [14]. A
possibilidade de emprego de tais ligas na producédo de filmes finos também foi encarada
como um grande campo a ser explorado [15]. Em suma, esse novo conceito de ligas
metélicas representou a abertura dos horizontes para novos materiais, fendmenos,
teorias e aplicagdes.

Impulsionados por esses primeiros resultados, ndo s6 os autores acima citados,
como centenas de outros cientistas depositaram desde entdo grande empenho no
desenvolvimento de teorias capazes de explicar essas microestruturas e propriedades tao
inesperadas e promissoras, na exploracdo da vasta gama de composicdes disponivel, na
utilizacdo de ferramentas computacionais capazes de prever a formacdo de fases nessas
ligas e na elaboracéo de rotas de processamento a fim de aperfeicoar as microestruturas
ja conhecidas.

O termo “liga de alta entropia” foi vastamente utilizado na literatura para
designar ligas metélicas multielementares que apresentam microestrutura monofasica
devido a sua elevada entropia. No entanto, uma grande variedade de microestruturas,
multifasicas, intermetalicas e até amorfas, pode ser obtida pela exploracdo dos centros
dos diagramas de fase [9]. Denominagdes alternativas, como “ligas de multiplos
elementos principais” e “ligas complexas concentradas” podem ser usadas para se
referir a ligas metélicas multielementares quando ndo hd um esforco em se obter
microestruturas majoritariamente de monofasicas. Propriedades extremamente
promissoras também sdo relatadas na literatura para tais ligas. No entanto, é notavel a
maior tendéncia em se buscar solugdes solidas, principalmente por conta da maior
facilidade de processamento, aliada a uma boa combinacgdo de resisténcia mecénica e
ductilidade [14].



3.1.2. Definicao

Existem duas definicdes aceitas para designar ligas de alta entropia: segundo a
composicao e segundo a entropia.

De acordo com a definicdo baseada na composicédo, ligas de alta entropia séo
ligas metalicas compostas por no minimo cinco elementos principais, cada um com
porcentagem atémica variando entre 5 e 35 %. A adi¢do de elementos minoritarios, com
porcentagem atdmica abaixo de 5 % pode ser realizada. Vale ressaltar que essa
definicdo ndo apresenta requisitos de entropia ou microestrutura [14].

Levando em consideragdo 0s conceitos termodindmicos anteriormente
apresentados nesse texto, uma segunda definicdo para ligas de alta entropia foi
elaborada, baseando-se em sua entropia. S&o consideradas ligas de alta entropia aquelas
que apresentam entropia maior ou igual a 1,5R. Também foram classificadas as ligas de
baixa entropia como aquelas que apresentam entropia inferior a R e de média entropia
aquelas com entropia entre R e 1,5R. Para fixar esses limites, o calculo de ASpix foi
feito através da Equacao 3. Porém, tal equacdo sO é valida quando sdo considerados
atomos de mesmo raio atbmico e ocupando de forma totalmente randémica os sitios da
rede cristalina, o que nem sempre condiz com a realidade. Além disso, deve-se lembrar
que a entropia de um sistema varia em funcdo da temperatura. Tais afirmacdes
representam limitacdes no uso dessa definicdo [14].

A maioria das ligas consideradas de alta entropia cumpre 0s requisitos
enunciados pelas duas definicdes. No entanto, algumas ligas multielementares se
enquadram apenas em uma das definicdes. Nesses casos, as mesmas também sdo
consideradas ligas de alta entropia. Ainda, algumas ligas quaternarias sdo denominadas
ligas de alta entropia na literatura por estarem bem proximas ao limite inferior das duas
definicdes [9].

E importante entender que 0s conceitos acima apresentados no so regras, mas
sim devem funcionar como guias. A ideia bésica por trds da denominacdo de ligas de
alta entropia € a obtencdo de uma elevada entropia, através da mistura de multiplos
elementos, com o objetivo de estabilizar solu¢bes solidas desordenadas e inibir a
formacdo de compostos intermetalicos [9]. No entanto, em um ponto de vista pratico, o
desenvolvimento de ligas de alta entropia ndo deve se limitar a microestruturas
monofésicas, ja que ligas de alta entropia multifasicas podem apresentar propriedades

desejaveis.



3.1.3. Os quatros efeitos principais

O estudo do campo da ciéncia dos materiais denominado metalurgia fisica visa
estabelecer uma relacdo entre a composicdo do metal, sua microestrutura e suas
propriedades. A composic¢do e 0 modo de processamento determinam a microestrutura
do material, enquanto a ultima é responsavel pelas propriedades fisicas e mecéanicas do
mesmo. A relacdo entre composicdo, processamento e microestrutura é ditada pelas
teorias termodindmicas, cinéticas e de deformacdo. Por outro lado, a relacdo entre
microestrutura e propriedades fisicas e mecénicas € determinada pela fisica do estado
solido e pelos mecanismos de endurecimento, fadiga, fluéncia, abras&o, entre outros [9].

Todas as teorias que englobam a metalurgia fisica tradicional foram concebidas
a partir de estudos realizados em ligas metalicas compostas por um ou dois
componentes principais. Desse modo, é de se esperar que alguns desses conceitos ndo se
apliqguem a ligas de alta entropia e que algumas propriedades observadas nessas ligas
ndo possam ser explicadas pela metalurgia fisica tradicional. Sendo assim, quatro
efeitos particulares de ligas de alta entropia foram destacados para elucidar os principais
fendmenos atuantes nas mesmas. S&o eles: elevada entropia, distor¢do severa da rede,
difusdo lenta e efeito coquetel. O efeito da elevada entropia afeta a termodindmica, a
difusdo lenta influencia na cinética, o efeito de distorcdo severa da rede afeta ndo so6 a
deformacdo, como também os mecanismos de endurecimento, fadiga e fluéncia,
enquanto o efeito coquetel tem papel determinante sobre as propriedades fisicas e
mecanicas [16], conforme esquematizado na Figura 4.

Efeito da elevada entropia
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Figura 4 - Modelo esquematico das relacdes estabelecidas pela metalurgia fisica e
do papel de cada um dos quatro efeitos principais sobre cada area. Um esquema
semelhante esta disponivel em [16].
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3.1.3.1. Efeito da elevada entropia

Indubitavelmente esse é o efeito particular de ligas de alta entropia mais
importante. N&o sd por ser o motivo da nomenclatura das mesmas, mas principalmente
por inibir a formacdo de compostos intermetalicos, em geral frageis e de dificil
processamento, e elevar a tendéncia de formacdo de fases do tipo solucdo solida,
resultando assim em uma microestrutura simples e com melhores propriedades
mecanicas [3].

Ligas metélicas no estado solido podem apresentar fases elementares, que séo
solugdes solidas terminais baseadas em um Gnico elemento; compostos intermetalicos,
que sdo compostos estequiométricos formados usualmente por dois elementos; e
solucdes solidas, que consistem no estado de completa solubilidade entre os elementos,
0s quais ocupam aleatoriamente os sitios de uma rede cristalina [12]. Como ja
mencionado, o tipo de microestrutura que serd observado em determinada liga metalica
sera resultado da competicdo entre os valores de energia livre de Gibbs dessas trés
categorias de fases [17].

Em ligas metalicas convencionais, o efeito da entropia sobre a estabilizacdo de
fases é usualmente ignorado, restando a entalpia como fator determinante [16].

Para justificar a menor energia livre de Gibbs das solugdes solidas em relacdo a
compostos intermetalicos e fases elementares, a Equacédo 1 é considerada e comparacdes
genéricas e qualitativas dos valores da entalpia e da entropia das trés categorias de fases
sdo realizadas. Observando a Tabela 1, é possivel concluir que solugbes solidas
desordenadas serdo mais competitivas como fases de equilibrio, especialmente em altas

temperaturas [17].

Tabela 1 - Comparacio dos valores de AHnix ASmix € AGnix entre fases elementares,
compostos intermetélicos e solugdes sdlidas desordenadas. Dados obtidos de [17]

o Compostos Solucdes solidas
Estados possiveis  Fases elementares ) .
intermetalicos desordenadas
-T ASmix ~0 ~0 -RTIn(n)
AGnix ~0 >>>( >>> (0
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A classificacdo qualitativa de ligas de alta entropia como providas de entalpia de
mistura levemente negativa foi feita considerando que a energia de ligagdo serd a
mesma para todos os pares de elementos constituintes. E evidente que tal fato é
praticamente impossivel. Ainda, € desprezada a energia relacionada a diferenca de raio
atdbmico entre os atomos. Desse modo, valores de entalpia de mistura menos negativos
podem ser encontrados em algumas ligas de alta entropia [14]. No entanto, é importante
enfatizar que o efeito da elevada entropia em reduzir a energia livre de Gibbs ainda
assim sera significativo [17].

Quando ndo existe uma diferenca relevante entre as energias de ligacdo dos
diferentes pares de atomos, serd mais efetiva a dominancia de solugdes sélidas. Em
contrapartida, quando ha pares de atomos que se ligam mais fortemente, a ocorréncia de
fases ordenadas ou ricas em determinados elementos constituintes é prevista [18].

Uma elevada diferenca de raio atbmico entre os elementos constituintes da liga
pode promover o colapso da estrutura cristalina, acarretando assim na formacdo de fases
amorfas. [4].

3.1.3.2. Distorc¢éao severa da rede

O efeito de endurecimento por solugdo sélida é largamente conhecido e relatado
na metalurgia fisica tradicional. A adicdo de a&tomos substitucionais em uma matriz
resulta em pequenas distor¢des elasticas, fazendo com que os atomos da rede cristalina
sejam deslocados de suas posicGes de equilibrio. O campo de distor¢cGes gerado em
torno dos atomos solutos, além de alterar o parametro de rede da estrutura cristalina,
interage com discordancias, dificultando sua movimentacéo [18].

Como ja mencionado, ligas de alta entropia sdo consideradas ligas metalicas
compostas apenas por atomos solutos, resultando assim em uma solugdo solida
supersaturada, com rede cristalina severamente distorcida, conforme esquematizado na
Figura 5. E de se prever que uma microestrutura tdo particular va se traduzir em
propriedades fisicas e mecénicas diferenciadas. Um forte endurecimento por solugdo

solida, acarretando em ganho de dureza e resisténcia mecanica, é relatado na literatura

2]
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Figura 5 - Diagrama esquematico de uma rede severamente distorcida [17].

Devido a distribuicdo randémica dos atomos nos sitios da rede cristalina das
ligas de alta entropia, cada um deles sera rodeado por vizinhos diferentes. Desse modo,
a forte distorcdo mencionada é explicada pelas diferencas de raio atbmico entre os
atomos e pelas ligacGes quimicas e distribuicdo de elétrons assimétrica ao longo da rede
[16].

Em um metal puro, em seu estado de equilibrio, atomos iguais ocupam seus
sitios na rede cristalina, com um balanco simétrico das forcas interatbmicas. Nessa
situacdo, o arranjo atdmico se encontra em seu estado mais compacto possivel. Se um
desses atomos é trocado por um atomo de outra natureza, um desbalanceamento da
simetria das forcas interatdbmicas € promovido, fazendo com que os atomos vizinhos se
desloquem de suas posicdes iniciais. Esse ajuste se traduz em uma pequena expanséo da
rede cristalina. Por essa razdo, o efeito de distor¢do severa da rede, caracteristico das
ligas de alta entropia, € acompanhado por um aumento do parametro de rede do material
[16]. Esse aumento pode ser observado pelo pequeno deslocamento dos picos de
intensidade em um ensaio de Difracdo de Raios-X (DRX) a medida que o nimero de
elementos principais € aumentado a partir do Ni puro até chegar & composicdo
NiCoFeCrMn, conforme exposto na Figura 6. A grande reducdo na intensidade dos

picos se deve ao espalhamento difuso nos planos distorcidos [18].
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Figura 6 - Analise DRX das ligas Ni, NiCo, NiCoFe, NiCoFeCr, NiCoFeCrMn na
condicdo homogeneizadas. Adaptado de [16].

As propriedades das ligas de alta entropia sdo, em geral, pouco sensiveis a
variacOes de temperatura. 1sso ocorre pois a vibragdo térmica ocasionada pelo aumento
de temperatura serd minimizada pelo acumulo de tensdes existente na rede cristalina
severamente distorcida. A condutividade elétrica e térmica também é reduzida devido

ao espalhamento de elétrons e fénons [17].

3.1.3.3. Difusao lenta

Devido a distribuicdo randémica dos elementos constituintes e consequente
assimetria das ligacdes quimicas, a difusdo de atomos na rede cristalina das ligas de alta
entropia € mais lenta quando comparado as ligas metélicas convencionais [18]. Esse
comportamento anormal se deve principalmente as flutuacdes de energia potencial em
diferentes sitios da rede. Em seu caminho difusional, os atomos podem passar por locais
da rede como maior energia de ligacdo, e quais agem como sitios aprisionadores

temporarios, conforme esquematizado na Figura 7, diminuindo a taxa de difuséo [19].
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Figura 7 - Diagrama esquematico comparando o caminho difusional de atomos em
metais puros e solugdes sélidas pouco concentradas e em ligas de alta entropia.
Adaptado de [20].

A baixa concentracdo de lacunas na microestrutura também é um fator
determinante para a baixa taxa de difusdo substitucional de atomos. A nucleacdo de
lacunas em ligas de alta entropia estd associada a uma entalpia de formacéo positiva e a
um excesso de entropia de mistura. Ou seja, 0 primeiro termo eleva a energia livre de
Gibbs do sistema e o segundo contribui para a sua reducdo. Desse modo, havera uma
concentracdo de lacunas de equilibrio, em determinada temperatura, que acarretara em
uma minima energia livre de Gibbs [18].

Transformacdes de fase difusionais sdo fortemente impactadas pela taxa de
autodifusdo do material, uma vez que a composicdo caracteristica da nova fase so é
atingida através da migracdo cooperativa dos &tomos na microestrutura. Sendo assim,
uma baixa taxa de difuséo acarreta em uma baixa taxa de transformagéo de fase.

O estudo da difusdo na liga de alta entropia CoCrFeMnNi ja foi realizado. Os
resultados experimentais obtidos confirmam um menor coeficiente de difusdo em ligas
providas de um maior nimero de elementos constituintes [18].

Dentre as possibilidades conferidas pelo efeito de difusdo lenta para a
engenharia de novos materiais, pode-se destacar o alcance facilitado de precipitados
finos, aumento da temperatura de recristalizagdo, menor taxa de crescimento de gréo e
maior resisténcia & fluéncia [2]. No que se refere a tecnologia de revestimentos, a

obtencéo de filmes finos com estrutura amorfa é propiciada [14].
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3.1.3.4. Efeito coquetel

As propriedades fisicas e mecanicas de uma liga metélica sdo consequéncia de
sua composic¢do quimica, da interacdo de seus elementos na rede cristalina, das fases
constituintes e da cooperacdo entre as mesmas. Isso também vale para ligas de alta
entropia, embora ndo seja tdo imediato estabelecer essa relacdo quando se trata de cinco
ou mais elementos principais.

O termo “coquetel multimetalico” foi introduzido por Ranganathan para se
referir a trés classes de ligas metalicas especiais: vidros metalicos, metais superplasticos
e ligas de alta entropia. Todos apresentam propriedades surpreendentes gragas as suas
composicdes mais complexas que o tradicional [14].

Ao designar o efeito coquetel como um dos quatro efeitos caracteristicos de ligas
de alta entropia, a intencdo é enfatizar a possibilidade de obtencdo de propriedades
excepcionais através de sinergias inesperadas de elementos quimicos [2, 14, 18].
Quando se considera uma liga de alta entropia monofasica, em solucdo solida, suas
propriedades ndo serdo necessariamente resultado das propriedades béasicas de seus
elementos constituintes pela regra das misturas. A interacdo mutua entre todos os

elementos e a rede severamente distorcida também terdo um papel determinante [16].

3.1.4. Familias e potenciais aplicacdes

Desde o advento da exploracdo cientifica de ligas metalicas compostas por
maultiplos elementos principais, mais de 500 composicdes diferentes foram sintetizadas
e tiveram suas propriedades fisicas e mecanicas testadas. Para tanto, 37 elementos
quimicos foram utilizados, os quais estao grifados na Figura 8. Os elementos Al, Co, Cr,
Cu, Fe, Mn, Ni e Ti sdo o0s que aparecem com maior frequéncia, sobressaindo-se Co, Cr,
Fe e Ni como componentes de 70% das ligas ja fabricadas [14].

Dentre as principais familias de ligas multielementares ja experimentadas,
destacam-se as seguintes: ligas compostas por metais de transicdo 3d, ligas refratarias,
ligas de baixa densidade, ligas compostas por metais de transicdo lantanideos (4f), ligas
compostas por metais preciosos e ligas com adigdo de elementos intersticiais (B, C e N)
[14]. Vale ressaltar que nem todas as familias de ligas acima citadas sdo fundamentadas
na intencdo de elevar a entropia do sistema e assim favorecer a obtencdo de
microestrutura monofasica em solucdo sélida. Além disso, nem todas as composicoes
reportadas apresentam propriedades fisicas e mecénicas que resultem em potenciais

aplicacdes de grande interesse. O elevado custo de certos elementos e a dificuldade de
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processamento de algumas composi¢des também considerados sdo como fatores que

devem ser superados para tornar possivel sua aplicacéo prética.
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Figura 8 - Tabela periodica com os 37 elementos utilizados na fabricagéo de ligas
de alta entropia grifados. Adaptado de [21].

Todas as rotas de processamento e tratamentos termomecénicos utilizados
largamente na fabricacdo de ligas metalicas convencionais podem ser igualmente
aplicados a ligas de alta entropia. Tal fato, somado a vasta gama de composicdes
possiveis, abre uma série incontavel de potenciais aplicacbes em diferentes areas. A
possibilidade de obter desempenho superior ao de ligas metalicas convencionais € o
principal combustivel para o estudo de ligas de alta entropia.

Indiscutivelmente, os maiores esforcos vém sendo focados no desenvolvimento
de ligas de alta entropia com propriedades comparaveis as de acos inoxidaveis e
superligas de niquel para aplicacdes estruturais. Separadamente, ligas de alta entropia
refratarias para aplicacGes estruturais em altas temperaturas também sdo objeto de
grande interesse [22].

Apesar de o foco principal do presente trabalho ser em ligas metalicas
multielementares, é valido comentar que existem estudos acerca de ceramicos e
compdsitos de alta entropia com aplicacGes altamente promissoras na tecnologia de

revestimentos de filmes finos [23].

3.1.5. A liga de Cantor

Pertencente a familia de ligas de alta entropia mais amplamente estudada, a
composta pelos metais de transicdo 3d, a composicdo CoCrFeMnNi foi reportada pela
primeira vez na literatura em 2004, por Brian Cantor [11]. Além de ser uma das

primeiras ligas compostas por multiplos elementos principais a serem sintetizadas com
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sucesso, a mesma € popularmente conhecida por apresentar microestrutura monofésica,
com os elementos constituintes em solucdo sélida desordenada.

Ligas de alta entropia compostas por metais de transicdo 3d apresentam
composicdo préxima a de agos inoxidaveis austeniticos, duplex e endureciveis por
precipitacdo, os quais possuem Fe, Cr e Ni como elementos principais e podem sofrer
pequenas adi¢des dos elementos de liga Al, Cu, Nb e Ti. As mesmas podem ainda ser
comparadas a superligas de niquel em termos de composicdo quimica. A titulo de
exemplo, vale destacar as superligas INCOLOY® 800 (CrasFessNiz) e Haynes® 556°
(Coz0Cra4Fes;Nizi(Mo,Ta,W)s3), as quais apresentam trés e quatro elementos principais
em composicdo quase equiatdbmica [14]. Desse modo, propriedades mecéanicas
comparaveis a essas classes de ligas metalicas sdo esperadas.

O éxito obtido por Brian Cantor através de seus experimentos com a liga
Co020CryoFe0MnyoNiz, em especial a obtencdo de microestrutura inesperadamente
simples, motivaram o estudo mais aprofundado do seu comportamento por diversos
pesquisadores. Por esse motivo, ja existe na literatura uma vasta colecdo de resultados
experimentais e estudos tedricos que relatam e fundamentam suas principais
propriedades mecanicas.

O estudo termodindmico da estabilidade de fases na liga foi realizado [24]
através do método de simulacdo computacional denominado CALPHAD (calculations
of phase diagrams), o qual é utilizado para construir os diagramas de fases de ligas
metalicas. A ferramenta em questdo prevé as fases de equilibrio em determinada
temperatura e composicdo pela da comparagdo entre os valores de energia livre de
Gibbs de todas as fases possiveis, 0os quais estdo presentes em bancos de dados do
programa [2].

A fim de analisar o efeito da adicdo de elementos constituintes sobre a
estabilidade de fases, o banco de dados TCNI7 foi usado para simular o diagrama de
fases binario Co-Cr e os pseudobinarios CoFe-Cr, CoFeNi-Cr e CoFeMnNi-Cr, os quais
estdo expostos na Figura 9. As possiveis fases de equilibrio do dado sistema sdo:
solugdo solida cfc, solucdo solida cce, solucdo solida he e fase sigma (o). A fase sigma
apresenta estrutura tetragonal complexa, é rica em Cr e apresenta carater fragilizante, o
que a torna indesejavel. A analise dos diagramas simulados permite constatar que a
adicdo gradativa de mais elementos principais tende a tornar a fase sigma cada vez mais

instavel. Levando em consideragdo o pseudobindrio CoFeMnNi-Cr, o qual contempla a
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composicao da liga de Cantor, confirma-se a solucdo solida cfc como fase de equilibrio

da mesma. Um aumento no teor de Cr tende a estabilizar a solugdo sélida ccc [24].
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Figura 9 - Diagramas de fases simulados pelo método computacional CALPHAD
para as ligas CoCr, CoFeCr, CoFeNiCr e CoFeNiMnCr [24].

O efeito da mistura de elementos sobre a magnitude das variaveis
termodinamicas energia livre de Gibbs (AGpix), entalpia (AHnix) € entropia (ASpix) da
solucdo sélida cfc esta demonstrado nos gréaficos presentes na Figura 10. A fase se torna
cada vez mais estavel, ou seja, o valor de AGnix Se torna cada vez menor, & medida que
elementos principais sdo adicionados [24]. Vale ainda observar que o valor minimo é

obtido préximo a composicao equiatdmica.
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Figura 10 - Diagramas esquematicos dos valores de AGmix, AHmix e ASmix das
solugdes solidas das ligas CoCr, CoFeCr, CoFeNiCr e CoFeNiMnCr [24].
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O valor de AHpix decresce com 0 aumento do numero de elementos constituintes
e eventualmente se torna negativo. Valores negativos implicam ligacbes mais fortes
entre os elementos. Como esperado, o valor de ASpix tende a aumentar & medida que
cresce 0 numero de elementos principais [24].

E possivel observar que os valores de entropia de mistura calculados para todas
as composicdes excedem a maxima entropia configuracional ideal, que esta denotada no
grafico pelas linhas pontilhadas. Os valores méximos calculados também ndo se
encontram nas composi¢es equiatdmicas, que supostamente deveriam possuir 0S
valores mais altos. Esses desvios sugerem a presenca de outras contribui¢bes para a
entropia de mistura, além da configuracional, como vibracional, eletrdnica e magnética
[24]. Estudos mais aprofundados do papel das entropias configuracional, vibracional,
eletrbnica e magnética sobre a entropia de mistura da liga de Cantor e consequente
estabilidade de fases ja foram publicados [25].

Essas ligas séo, em geral, fabricadas por rotas de fundig&o, como fuséo a arco ou
por indugdo, a partir dos metais constituintes puros. Alguns ciclos de refuséo sao
indicados a fim de assegurar uma distribuicdo uniforme dos elementos no material. As
amostras fundidas apresentam estrutura bruta de solidificacdo dendritica, com a
possibilidade de haver algumas flutuacGes de composicdo entre as regides dendritica e
interdendritica. Um tratamento térmico pds-fundicdo, na faixa de 1000 a 1200°C por 24
a 48 horas, garante homogeneizacdo. Analises microestruturais realizadas em amostras
homogeneizadas do material evidenciam a microestrutura monofasica, com
empacotamento cfc e elementos constituintes igualmente distribuidos [6, 26 — 29].

As micrografias revelam graos grosseiros, relativamente equiaxiais e a presenca
de algumas pequenas regides pretas isoladas, conforme pode ser observado na Figura
11. A anélise quimica dessas regides indica que as mesmas sao referentes a pequenas
precipitacdes de dxidos ricos em Mn, um tipico efeito de processamento observado em
ligas ricas em manganés [27].
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Figura 11 - Micrografia referente a liga CoCrFeMnNi apds homogeneizacéo a
1000°C por 24 horas. Adaptado de [27].

Sua elevada maleabilidade, caracteristica de metais cfc, permite a realizacdo de
laminacdo com o objetivo de destruir a microestrutura bruta de solidificacdo, composta
por grdos grosseiros. A laminagdo a quente, em torno de 1000°C, em diversos passes até
atingir uma reducédo de cerca de 90%, garante a recristalizacdo dindmica completa do
material. Caso seja realizada laminacao a frio, um recozimento subsequente, acima de
900°C por 1 hora, é necessario para recristalizar a microestrutura. Mesmo quando €
empregada laminacdo a quente, é conveniente que seja realizado o recozimento para
promover alivio de tensdes residuais [26].

Em ambos os casos, as micrografias caracteristicas revelam microestrutura
totalmente recristalizada, com grdos relativamente equiaxiais e baixa densidade de
discordancias, além de presenca de uma grande quantidade de maclas de recozimento
[6, 26 — 29], um exemplo é demonstrado na Figura 12. A formacdo de maclas de
recozimento promove uma reducédo efetiva da energia de contornos de grao através do
aumento da fracdo de contornos de macla durante o crescimento de grdo [30]. A
presenca de maclas de recozimento é amplamente reportada para metais cfc e ligas em

solucéo sdlida com baixa energia de falha de empilhamento [27].
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Figura 12 - Micrografia referente a liga CoCrFeMnNi apds laminacao a frio e
subsequente recozimento a 1100°C, por 6 horas [28].

Dois fatores sao mencionados na literatura como determinantes para a reducéo
da energia de falha de empilhamento em ligas de alta entropia, ambos resultantes de seu
carater de solucgdo solida supersaturada [18].

O primeiro, conhecido como interacdo de Suzuki, evidencia a tendéncia dos
atomos solutos em segregar para regifes adjacentes a falhas de empilhamento. A
interacdo dos campos de tensdo e potenciais quimicos desses atomos com as falhas de
empilhamento reduz a energia superficial das mesmas. Esse rearranjo em escala atdmica
sO ocorre perante determinada quantidade de energia térmica. A interacdo de Suzuki é
usada convencionalmente para justificar a reducdo da energia de falha de empilhamento
pela adicdo de elementos de liga. O segundo fator € o poder da energia da rede
distorcida pela presenca de atomos solutos em estabilizar falhas de empilhamento.
Como todos os elementos constituintes de ligas de alta entropia sé@o considerados
atomos solutos, a energia de falha de empilhamento dessa classe de ligas metalicas sera
inerentemente mais baixa pela soma desses dois fatores [18].

Os valores de energia de falha de empilhamento de uma série de ligas metéalicas
com composicOes variando de Ni puro a CoCrFeMnNi foram investigados através da
combinacdo de medidas experimentais e simulagcfes computacionais, e estdo
demonstrados graficamente na Figura 13. A reducdo na grandeza em funcéo da adicéo
de elementos constituintes foi evidenciada. Uma energia de falha de empilhamento em
torno de 20 e 30 mJ/m? foi reportada para a liga de Cantor [31].
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Figura 13 - Valores de energia de falha de empilhamento das ligas Ni, NiFe,
NiFeCr, NiFeCrCo e NiFeCrCoMn, calculados por métodos computacionais [31].

Uma baixa energia de falha de empilhamento, além de garantir maior facilidade
em formar maclas, influencia diretamente na movimentacdo de discordancias e,
consequentemente, na ductilidade, capacidade de encruamento e resisténcia mecanica
do material [18].

Outras caracteristicas microestruturais, como o tamanho de gréo, tém grande
impacto sobre as propriedades mecénicas da liga. O ajuste dos parametros dos
tratamentos termomecanicos realizados no material determina o tamanho do gréo
resultante. Por exemplo, maiores temperaturas de recozimento favorecem o crescimento
de grdo, resultando em microestruturas mais grosseiras [29]. Tal efeito pode ser
observado na Figura 14. Tempos mais longos de recozimento também resultam em

graos mais grosseiros.

Figura 14 - Microestruturas referentes a amostras da liga CoCrFeMnNi
submetidas a laminacéo a frio e recozimento subsequente de 1 hora a 800°C,
1000°C e 1200°C. Adaptado de [29].
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Em coeréncia com o que é enunciado pela relacdo de Hall-Petch, € constatado o
aumento do limite de escoamento do material em fun¢do do aumento da densidade de
contornos de grdo. Isso ocorre porque os contornos de grdo funcionam como barreiras a
movimentacdo de discordancias. Desse modo, uma microestrutura resultante mais
refinada, obtida através do emprego de menores temperaturas e/ou tempos mais curtos
de recozimento, serd mais resistente a deformacéo pléstica. A imposicdo de taxas mais
severas de reducdo de espessura durante a laminacdo também é uma alternativa eficiente
para promover refino de gréo e, consequentemente, melhorar a resisténcia mecanica. No
entanto, vale ressaltar que, de maneira geral, mecanismos que levam ao aumento de
resisténcia mecénica em ligas metalicas resultam em perda de ductilidade [31].

A temperatura também exerce grande efeito sobre as propriedades de tracdo da
liga. Uma reducdo no limite de escoamento e no limite de resisténcia a tracdo €
observada quando o material é submetido a temperaturas mais elevadas. Esse
comportamento é coerente com a maior facilidade de movimentagdo de discordancias
em maiores temperaturas, além da possivel ativacdo de mecanismos de recuperacdo
dindmica. O limite de escoamento da liga com microestrutura refinada gira em torno de
350 MPa a temperatura ambiente [29].

Uma excepcional combinacdo de elevada resisténcia a tracdo e boa ductilidade é
constatada na liga de Cantor, especialmente sob temperaturas criogénicas, o que é
evidenciado pelo grafico na Figura 15. Esse comportamento se deve aos mdltiplos
mecanismos de deformacédo e a elevada taxa de encruamento observados no material
[29].
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Figura 15 - Curva tenséao x deformacéao da liga CoCrFeMnNi sob diferentes
temperaturas. Adaptado de [6].
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Nos primeiros estagios, a deformacdo plastica da liga é governada pelo
deslizamento de discordancias fortemente localizado no conjunto de planos {111}. A
baixa energia de falha de empilhamento, caracteristica do material, facilita a dissociagéo
de discordancias perfeitas em parciais, o que limita a ocorréncia de deslizamento
cruzado e aumenta a propensdo ao deslizamento planar. O empilhamento de
discordancias nos contornos de grdo é um mecanismo de encruamento observado [29].

Em maiores deformagdes, a organizacdo de discordancias em configuragdes de
menor energia é constatada. Esse arranjo em subestruturas limita a movimentacdo das
mesmas, contribuindo para o endurecimento do material. Tal comportamento é
observado a temperatura ambiente e a temperaturas mais elevadas [29].

Em temperaturas suficientemente baixas, 0 aparecimento de uma grande
densidade de nanomaclas de deformacdo é constatado nos estagios mais avangados de
deformacdo, conforme demonstrado na Figura 16. A deformacdo por maclagem ¢é
amplamente reportada como um mecanismo presente em metais e ligas com
empacotamento cfc, responsavel por induzir o aumento da taxa de encruamento e

garantir maior resisténcia mecanica e ductilidade ao material [6].

Figura 16 - Micrografia referente a liga CoCrFeMnNi ap6s uma deformacao de
20,2 % a -196°C. A presenca de uma alta densidade de maclas nanométricas
induzidas por deformacao pléastica é observada [29].

Conforme enunciado pela relacdo de Hall-Petch dindmica, os contornos de
macla sdo tdo efetivos quanto contornos de grdo no bloqueio da movimentacdo de
discordancias, e consequentemente, no aumento do limite de escoamento do material.

Quando a espessura das maclas € reduzida a escala nanométrica, esse efeito é ainda
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mais pronunciado, ja que o tamanho de grao ‘verdadeiro’ passa a ser o espacamento
entre os contornos de macla. Além disso, a deformacdo por maclagem promove a
acomodacéo da deformacéo plastica e contribui para 0 aumento da taxa de encruamento,
0 que se reflete no aumento da ductilidade [30].

Para que esse mecanismo adicional de deformacéo seja ativado, o acimulo de
uma tensdo critica de deformacdo deve ser atingido. Além disso, a energia de falha de
empilhamento do material deve ser suficientemente baixa. Por esses motivos, é
compreensivel que a maclagem induzida por deformacéo plastica sé ocorra na liga de
Cantor a temperaturas criogénicas [29].

As propriedades de tensdo excepcionais caracteristicas da liga se refletem em
uma tenacidade a fratura comparavel a de acos inoxidaveis austeniticos, como 304L e
316L, a temperatura ambiente, e a de acos com elevado teor de niquel, como 5Ni e 9Ni,

a temperaturas criogénicas [6]. Os valores de tenacidade a fratura do material podem ser

observados na Figura 17.
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Figura 17 - Medida da tenacidade a fratura de amostras da liga CoCrFeMnNi
laminadas a frio e submetidas a diferentes temperaturas de recozimento. Adaptado
de [6].

O material sofre fratura 100% ductil, pelo coalescimento de microcavidades. Os
locais de nucleacdo dessas microcavidades sdo 0s pequenos precipitados de 6xidos ricos

em Mn e Cr [6]. Esses fatos podem ser confirmados pela Figura 18.
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Figura 18 - Superficie de fratura de uma amostra da liga CoCrFeMnNi testada a
temperatura ambiente [6].

Valores tdo elevados de tenacidade a fratura, principalmente em temperaturas
criogénicas, sdo surpreendentes para um material monofasico [6]. Os mesmos sao
resultado dos mecanismos de deformacédo plastica observados e da elevada taxa de
encruamento, os quais atrasam a ocorréncia de instabilidades geométricas durante a
deformagéo. Tanto o deslizamento planar quanto a nanomaclagem séo fortemente ativos
nas vizinhancas da ponta de trinca durante a propagacao da fratura [6].

O comportamento mecanico observado na liga de Cantor a temperaturas
criogénicas é comparavel ao de acos inoxidaveis austeniticos que sofrem transformacéo
martensitica (cfc — hc) ou maclagem, ambas induzidas por deformacdo plastica a
temperatura ambiente. Os mesmos apresentam, de modo geral, elevado teor de Mn e séo
denominados agos TRIP (transformation induced plasticity) e TWIP (twinning induced
plasticity), respectivamente. Analogamente ao que é observado na liga de Cantor, a
ocorréncia de maclagem ou de transformacdo martensitica como modos adicionais de
acomodacdo de deformacdo plastica é responsavel pela combinacdo de elevadas
resisténcia a tracdo, ductilidade e tenacidade a fratura. A juncdo dessas propriedades
leva a grande aplicabilidade dessas categorias de agos principalmente na industria
automobilistica [32].

Tais mecanismos sdo fortemente influenciados pela energia de falha de
empilhamento do material, uma vez que falhas de empilhamento sé&o os locais
precursores para a formagdo das maclas e da martensita induzidas por deformagéo.
Valores baixos e médios de energia de falha de empilhamento (entre 15 e 30 mJ/m?)

favorecem a formacdo de maclas de deformagdo, enquanto a transformagdo cfc — hc
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induzida por deformacéo é favorecida por valores ainda menores (abaixo de 20 mJ/m2)
[32].

Além das propriedades mecénicas acima expostas, 0 comportamento da liga de
Cantor em fadiga [33] e em fluéncia [34] ja foi investigado e resultados igualmente
promissores foram observados.

Estudos preliminares realizados acerca da interagdo do material com o
hidrogénio indicam propriedades de absor¢do e dessor¢do compardveis as de acos
inoxidaveis austeniticos (304 e 316L), os quais sdo resistentes a fragilizacdo pelo
hidrogénio [35], [36]. Analises mais aprofundadas ainda sdo necessarias, porém tais
observacdes sugerem a aplicabilidade da liga em meios severos.

A supreendente combinagdo de elevada resisténcia mecénica, boa ductilidade e
significativa tenacidade a fratura observada na liga de Cantor a temperaturas criogénicas
evidencia o grande potencial de ligas multielementares compostas por Fe, Mn, Ni, Co e
Cr para aplicacOes estruturais. No entanto, a grande perda de resisténcia a tragdo e
ductilidade com o aumento da temperatura limita a sua utilizagdo. Além disso, a alta
porcentagem de elementos constituintes caros agrega alto custo a fabricacdo dessas
ligas. Rotas de processamento alternativas, como o emprego de torcdo em alta pressao a
fim de obter grdos ultrafinos, vém sendo exploradas com o intuito de aprimorar as

propriedades mecanicas da liga a temperatura ambiente [37].

3.1.6. HEAs ndo equiatdmicas monoféasicas

O desafio de superar as limitacbes oferecidas por ligas de alta entropia
equiatbmicas e aprimorar as propriedades promissoras ja observadas incentivou o
estudo de ligas multielementares com composi¢des ndo equiatdbmicas. Esse novo campo
abriu uma janela de composicdes a serem investigadas e, consequentemente, de
microestruturas e propriedades a serem obtidas [38], 0 que esta esquematizado na
Figura 19.

Levando em consideracdo que as propriedades promissoras observadas na liga
de Cantor derivam de sua microestrutura monofésica cfc, com o0s elementos
randomicamente distribuidos em uma solucéo sélida supersaturada, grande esforgo foi
depositado na obtencdo de caracteristicas microestruturais semelhantes em ligas nédo
equiatbmicas [37]. A chance de reduzir a teor de elementos de alto custo e ainda assim
garantir propriedades mecanicas desejaveis € um dos fatores que mais impulsiona o

desenvolvimento das mesmas [38].
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Figura 19 - Representacgdo esquematica de um diagrama ternario evidenciando a
maior abrangéncia de composic¢des oferecida pela exploracéo de composi¢des ndo
equiatdomicas. Adaptado de [39].

As primeiras teorias desenvolvidas acerca de ligas de alta entropia postulam que
uma liga com microestrutura monofasica em solucdo sélida é alcancada através da
maximizacdo de sua entropia [4, 15, 17]. No entanto, microestruturas altamente
complexas foram observadas experimentalmente em varias ligas compostas por
maltiplos elementos principais em proporcdo equiatdmica, as quais teoricamente
apresentam entropia muito elevada. Esses resultados colocam em debate a magnitude do
papel da entropia e sugerem que ha outros fatores influentes sobre a estabilizacdo da
microestrutura monofasica [38].

Estudos publicados defendem que, para garantir a formacdo de uma estrutura
monofésica com os elementos constituintes em solucdo sélida, pardmetros empiricos
como a diferenga de tamanho atdémico (0), o valor absoluto da entalpia de mistura
(AHpix) € a concentracdo de elétrons de valéncia (VEC) também devem ser avaliados
[40]. Sendo assim, fica implicito que, mesmo que a entropia de uma liga de composicao
ndo equiatbmica seja inferior a de uma de composi¢do equiatbmica, a primeira pode
apresentar microestrutura monofasica caso apresente propriedades favoraveis para isso.

A primeira liga de alta entropia ndo equiatdbmica, baseada na composicdo de
Cantor, a ser explorada experimentalmente foi a liga FesoMn,7NizsCosCr,. O principal
objetivo de seu estudo foi avaliar o efeito da entropia sobre a estabilidade da solugéo
solida. A liga foi fabricada seguindo procedimento experimental semelhante ao
usualmente adotado para obtencdo da liga de Cantor: fundi¢do por indugdo a vacuo a
partir dos metais constituintes puros, laminacdo a quente ate reducdo de 50 % a 900°C,
tratamento térmico de homogeneiza¢do a 1200°C por 2 horas, laminagdo a frio até

reducdo uma de 64 % e, por fim, recozimento a 900°C [41].
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Analises microestruturais realizadas nos corpos de prova resultantes indicam que
a liga de composicdo ndo equiatbmica é monofésica, com todos os elementos
constituintes homogeneamente distribuidos em um arranjo cfc. Analogamente ao que €
visto na liga de Cantor e em outras ligas ricas em Mn, pequenos precipitados de 6xido
de manganés sdo notados. As micrografias caracteristicas da liga sdo muito semelhantes
as referentes a liga de Cantor. No estado recristalizado, sdo observados gréos
relativamente equiaxiais como tamanho médio em torno de 55 um e a presenca de
numerosas maclas de recozimento [39], conforme pode ser visto na Figura 20. Esses
resultados indicam que os critérios de composicdo originalmente definidos para o
desenvolvimento de ligas de alta entropia monofésicas, no minimo 5 elementos com
porcentagem atdmica entre 5 e 35 %, ndo sd0 necessariamente pré requisitos para

obtencdo de tal caracteristica microestrutural [41].

Figura 20 - Micrografia referente a liga FesMn,7NisCosCr, apds recozimento
[41].

O estudo do comportamento da liga FesMny7NizCosCr, em tracdo a
temperatura ambiente indica comportamentos semelhantes aos observados na liga de
Cantor, valendo destacar a elevada capacidade de encruamento, que se reflete em boa
ductilidade, e o efetivo aumento de resisténcia mecanica por refino de grdo. A
deformacéo plastica se da por deslizamento planar, localizado predominantemente nos
planos {111}, nos primeiros estagios de deformacdo, seguindo-se da formacdo de
estruturas celulares de discordancias em estagios mais avancados. Assim como na liga
de Cantor, ndo é observada ocorréncia de deformacgdo pléstica por maclagem a

temperatura ambiente [41].
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O efeito da variacdo composicional sobre a microestrutura e propriedades péde
ser mais profundamente avaliado pela fabricacdo de ligas Fegs.xMnxNi»;CosCr,, com X
igual a 21, 24, 27, 34 e 38. Todos os cinto materiais, fabricados sob as mesmas
condicbes anteriormente descritas, apresentaram estrutura monofasica, com
empacotamento cfc e todos os elementos homogeneamente distribuidos em uma solugéo
solida desordenada. Todas as ligas apresentaram comportamento em tracdo comparével
ao da liga de Cantor com mesmo tamanho de grédo. Fazendo uma comparacgdo entre as
ligas ndo equiatdmicas, a medida que se aumentou o teor de manganés, um pequeno
aumento do limite de escoamento foi detectado. Esse comportamento pode ser atribuido
ao aumento da diferenca de raio atomico (J), o qual maximiza a distor¢do da rede,
resultando em uma maior tensao requerida para a movimentagdo de discordancias. Além
disso, micromecanismos de deformacéao plastica similares foram observados em todos
0s corpos de prova avaliados [39].

Esses resultados motivam a exploracdo de novas composi¢cdes ndo s6 com a
finalidade de promover reducdo no custo de fabricagdo, como também com o intuito de
garantir melhoria nas propriedades mecéanicas. Dentre os objetivos almejados, vale
destacar a possibilidade de reducdo da energia de falha de empilhamento do material
através de ajustes composicionais, de modo a introduzir o mecanismo de deformacéo
plastica por nanomaclagem a temperatura ambiente. Uma outra possibilidade é a
exploracdo de mecanismos de endurecimento alternativos, além do promovido por
solucdo solida ja observado, através da variacdo do teor dos elementos constituintes
[38].

O método de simulacdo computacional CALPHAD é um valioso guia no ajuste
composicional de ligas de alta entropia ja que, por conta da vasta gama de composicdes
possiveis, seria impossivel chegar a microestrutura desejada através da abordagem de
‘tentativa e erro’, pela fabricacio de um grande niimero de ligas com composigdes
variaveis [42].

Comparado a outras técnicas que tém a mesma finalidade, como a avaliagéo de
pardmetros empiricos ou simulagGes baseadas nos primeiros principios, 0 método
CALPHAD demonstra um bom balanco entre eficiéncia e precisdo na previsdo das fases
presentes em diferentes ligas multielementares, tanto equiatbmicas quanto néo
equiatbmicas [24, 39, 40, 43, 44]. No entanto, vale ressaltar que é imprescindivel a

escolha correta do banco de dados a ser adotado [44]. Além disso, deve-se levar em
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consideracdo que o método prevé as fases presentes em uma liga resfriada dentro do
equilibrio, o que ndo condiz com as rotas de fabricacdo adotadas.

A confiabilidade do método foi avaliada através da comparacdo entre 0s
diagramas de fases fornecidos pelo mesmo e resultados obtidos experimentalmente para
0 conjunto de ligas FexMng,xNizpCosCr,, com X igual a 22, 27, 32, 37 e 42. Analises
microestruturais evidenciaram que todas as ligas fabricadas sdo monofasicas, com
empacotamento cfc, semelhante a liga de Cantor. O diagrama de fases obtido por
simulagdo determina que todas as ligas se solidificam em uma solugdo soélida cfc (y),
porém se decompdem em duas solucdes solidas, cfc (y) e ccc (o), conforme sao
resfriadas. O aparecimento de uma fase o ainda é previsto quando a temperatura
continua a diminuir. Desse modo, as fases de equilibrio previstas pra as ligas a
temperatura ambiente sdo duas solugdes solidas e uma fase intermetalica o [45].
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Figura 21 - Diagrama de fases calculado pelo método CALPHAD na plataforma
Thermo-Calc®, utilizando o banco de dados TCFE?7 [45].

A aparente incompatibilidade entre resultados experimentais e simulagdo
demonstra que é necessaria uma correta interpretacdo dos diagramas fornecidos pelo
método CALPHAD. Tal discrepancia se justifica pelo fato de que, como ja mencionado,
a simulagdo computacional leva em consideragdo um resfriamento, a partir do estado
liquido, dentro do equilibrio.

Devido a baixa cinética de difusdo, caracteristica de ligas de alta entropia, a fase

resultante da solidificagdo se mantém estavel até a temperatura ambiente. Isso ocorre
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pois a taxa de resfriamento empregada na fabricacdo nédo é suficientemente lenta para
que haja transformacéo de fase [45].

A partir de tal explicacdo, conclui-se que a estrutura monofésica cfc observada a
temperatura ambiente nesse conjunto de ligas de alta entropia ndo equiatdmicas ndo é
resultante da estabilizacdo promovida pela elevada entropia, mas sim do congelamento
da cinética de transformacéo de fases ocasionado pela baixa difusividade dos elementos
constituintes no material. Sendo assim, tratam-se de ligas com microestruturas
metaestaveis, nas quais pode haver ocorréncia de nucleacdo de outras fases caso sejam

submetidas a determinadas temperaturas por periodos suficientemente longos [45].

3.1.7. HEAs com efeito TWIP

Apesar de apresentar desempenho excelente sob temperaturas criogénicas, a
principal limitacdo da liga de Cantor é sua baixa resisténcia mecénica a temperatura
ambiente e a temperaturas elevadas, mesmo com o forte mecanismo endurecimento por
solucdo solida caracteristico da mesma. O comportamento mecanico em tracdo do
material a temperatura ambiente € comparavel ao de ligas binarias Fe-Mn, o que acaba
por ndo justificar a adigdo de multiplos elementos principais [46].

Conforme ja mencionado, uma boa alternativa para promover aumento do limite
de escoamento da liga é a imposicdo de tratamentos termomecanicos que resultem em
refino de grdo. No entanto, analogamente ao que é observado em ligas metalicas
convencionais, esse aumento de resisténcia ocorre a custas de uma reducdo de
ductilidade.

A exploracdo de variacdes composicionais ja permite a otimizacao da energia de
falha de empilhamento do material, facilitando a ocorréncia de nanomaclagem induzida
por deformacdo. Desse modo, o excelente comportamento mecénico observado sob
temperaturas criogénicas pode ser expandido para a temperatura ambiente.

Conforme ja mencionado, ligas metalicas que sofrem maclagem induzida por
deformacéo sdo denominadas ligas TWIP. A liga FesMn4Co19Cryo € a primeira liga de
alta entropia TWIP relatada na literatura [46].

Estudos sugerem que menores teores de Ni podem se traduzir em valores
inferiores de energia de falha de empilhamento no material, além da reducdo de custo.
No entanto, a retirada do Ni da liga de Cantor, resultando na liga Co,5CrasFexsMngs,
promove desenvolvimento de microestrutura multifasica, com a presenca da fase

intermetalica o, a qual € fragilizante e indesejada. Como tal composto é rico em Cr e

33



normalmente se forma junto com os elementos Co e Ni, 0 mesmo pode ser evitado
através da reducdo dos teores de Co e Cr. Esses fatores foram levados em consideragdo
no desenvolvimento da composigao [46].

A liga FeqMnyCo010Cryp foi produzida seguindo os mesmos procedimentos
usualmente adotados para fabricacdo da liga de Cantor e suas variacdes nao
equiatdmicas. A analise microestrutural do material evidencia uma microestrutura
monofasica com empacotamento cfc, com elevada densidade de maclas de recozimento.
A homogeneidade de composicdo na liga e distribuicdo desordenada dos elementos
constituintes € comprovada, exceto por pequenas quantidades de 6xido de manganés,
conforme pode ser visto na Figura 22 [46]. Ou seja, sua microestrutura apresenta
caracteristicas similares a da liga de Cantor.

. i. .

: | ) | .

I

Figura 22 - Microestrutura e picos de difracdo de Raios-X referentes a liga
Fe4MnyoCo10Cryg apbs recozimento. Extraido de [46]

Apesar da redugdo do efeito de endurecimento por solucdo solida devido a
excluséo de um elemento constituinte e de um tamanho de grdo expressivamente maior
(em torno de 109 um excluindo os contornos de macla), o comportamento em tracéo da
liga FesMn4oCo10Crip @ temperatura ambiente, com limite de escoamento de 240 MPa,
é comparavel a liga de cantor e a liga ndo equiatémica FesMny7NisCosCr, [46]. A

curva tensdo x deformacdo do material pode ser observada na Figura 23.
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Figura 23 - Curva tensdo x deformacéo da liga Fe;oMn4Co010Cro a temperatura
ambiente. Adaptado de [46].

E importante ressaltar que tratamentos termomecanicos que promovem refino de
grdo podem ser adotados com o objetivo de elevar o limite de escoamento do material.
Se o tamanho de grdo é levado em consideracdo, pode-se afirmar que a liga
Fe4oMn4Co10Cryp apresenta resisténcia mecanica significativamente maior a da liga de
Cantor e a outras variaces ndo equiatdbmicas a temperatura ambiente.

O estudo dos micromecanismos de deformacdo plastica do material demonstra
que o mesmo se deforma por deslizamento planar nos primeiros estagios. A formacéo
de paredes de discordancias altamente densas em dois planos de deslizamento distintos
é promovida pelo empilhamento das mesmas. A partir de aproximadamente 10 % de
deformacéo, a formacgdo de maclas induzidas mecanicamente passa a ser detectada. A
densidade dessas maclas aumenta a medida que a deformacao plastica é continuada. As
mesmas se arranjam em pacotes e penetram inteiramente no interior do grao, sem serem
impedidas pelas discordancias previamente existentes. Sob estagios mais avancados, em
torno de 25 %, sistemas duplos de maclagem sdo ativados em alguns gréos,
comportamento tipicamente observado em ligas TWIP convencionais [46].

Apesar de ndo haver relatos da medida da energia de falha de empilhamento da
liga FesMngCo19Crip, a ocorréncia de maclagem induzida mecanicamente a
temperatura ambiente sugere valores entre 15 e 30 mJ/m?2 [32]. Outra evidéncia que leva
a presumir que o material possui baixa energia de falha de empilhamento é a pouca
formacdo de células de discordancias durante a deformacdo pléstica, 0 que ocorre

devido a inibi¢do de deslizamento cruzado [46].
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Analogamente ao que é relatado para ligas metalicas convencionais, a ativagédo
da nanomaclagem como um mecanismo adicional de deformacdo plastica se reflete em
uma melhoria na resisténcia mecéanica do material. A nucleacdo de maclas induzidas
mecanicamente depende fortemente da competicdo entre o deslizamento de
discordancias e a maclagem. O mecanismo dominante sera o que for mais favoravel
energeticamente, 0 que estd diretamente ligado ao seu fator de Schmid e & orientacéo
cristalografica do gréo [46].

3.1.8. HEAs com efeito TRIP

Seguindo uma tendéncia observada no desenvolvimento de agos de alto
desempenho, a reducdo da estabilidade da microestrutura monofasica de ligas de alta
entropia pode ser motivada com o objetivo de elevar a resisténcia mecanica do material.
Dois principais mecanismos sdo promovidos: endurecimento devido & interface entre as
fases presentes na microestrutura e endurecimento induzido por transformagéo de fase.
A combinacdo entre o aumento de resisténcia mecanica promovido pela solucao sélida
supersaturada tipica de ligas de alta entropia e o promovido pela reducéo da estabilidade
de fase pode resultar em valores de limite de escoamento muito elevados [47].

Ligas metalicas que sofrem transformacdo de fase induzidas por deformacdo
plastica sdo denominadas TRIP. O desenvolvimento de uma liga de alta entropia
bifasica TRIP é fortemente promissor devido a possibilidade de se aliar maior
resisténcia mecénica, promovida pela dificuldade de deslizamento de discordancias
tanto na solugdo solida supersaturada quanto nas interfaces entre as fases presentes, e
elevada ductilidade, ocasionada pela ativacdo da transformacdo de fase como
micromecanismo adicional de deformacéo [47].

A estratégia de viabilizar a metaestabilidade da microestrutura monofésica, tanto
em altas temperaturas quanto a temperatura ambiente, através de ajustes composicionais
foi avaliada no sistema Fego-xMn,Co19Cry9, com X igual a 45, 40, 35 e 30. As ligas foram
fabricadas segundo a seguinte rota: fusdo em forno de inducdo a partir dos metais
constituintes puros, laminacdo a quente até uma reducdo de 50 % a 900°C, tratamento
térmico de homogeneizacdo a 1200°C por 2 horas e resfriamento em agua. Em seguida,
um refino de gréo adicional foi promovido através de laminacéo a frio até uma reducéo
de 60 % e recozimento por 3 minutos a 900°C [47].

A caracterizagdo microestrutural das ligas revela uma estrutura monofasica cfc

semelhante a da liga de Cantor nos corpos de prova referentes as composicdes
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FessMnysCo10Crip € FeqoMngoCo10Crio. A reducdo no teor de Mn para 35 % conduz a
ocorréncia de pequenos tracos de uma segunda fase com empacotamento hc. Através de
uma maior diminui¢do do teor de Mn, resultando na composicdo FegyMn3,C019Cryp, @
microestrutura bifasica y (cfc) + € (hc) desejada, com 28 % da fase €, é obtida [47]. A

evolucdo descrita pode ser visualizada na Figura 24.
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Figura 24 - Padrdes de difracdo de raios-X e micrografias referentes ao sistema de

ligas FegoxMny,Co019Crig, com X igual a 45, 40, 35 e 30. Adaptado de [47]

Comparando as duas primeiras ligas descritas, as quais sdo monofésicas, é
evidenciada uma transicdo nos micromecanismos de deformacdo de movimentacéo de
discordancias na liga com 45 % de Mn para maclagem induzida mecanicamente na liga
com 40 % de Mn, conforme exposto anteriormente. Essa observacdo permite
estabelecer uma relacdo entre a reducéo do teor de Mn e a reducéo da energia de falha
de empilhamento do material [47].

A converséo parcial da fase cfc em uma fase hc na liga FegoMn3z,Co010Cry trata-
se de uma transformacdo martensitica, ocasionada pelo resfriamento rapido a partir da
microestrutura monofésica estdvel em altas temperaturas. Por ser uma transformacao
adifusional, ambas as fases, y e €, apresentam composi¢do quimica idéntica. Analises de
composicdo revelam que as mesmas consistem em soluc@es sélidas, com os elementos
constituintes homogeneamente distribuidos em um empacotamento cfc e hc,
respectivamente, o que faz com que sejam denominadas ‘fases de alta entropia’. Dessa

forma, o efeito de endurecimento por solugéo sélida é maximizado em ambas as fases.
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Além disso, como ja mencionado, o efeito de endurecimento ocasionado pelo interface y
/ € também ¢ importante. A fase € se dispde na matriz y, rica em maclas de recozimento,
na forma de camadas laminadas que variam de espessuras nanométricas até em torno de
10 um [47].

Assim como em todas as variacdes de composi¢ao aqui apresentadas, 0 emprego
de tratamentos termomecénicos que resultem em refino de grdo é muito efetivo na
melhoria da resisténcia mecanica da liga de alta entropia TRIP bifasica. Mesmo antes do
refino de gréo, sua performance em deformacdo plastica por tracdo a temperatura
ambiente € comparavel a da liga de Cantor com pequeno tamanho de gréo [47]. Essas

duas informagdes podem ser confirmadas através da observagdo da Figura 25.

1000

4. 5um/32%
»

15um/31%
-

800

~~45um/28%

©

.

2

K]

® 600}

-

S /

ED Fe::Mni‘:CO‘.‘:Crl‘:NII‘J

g 400 4 4um

©

O

AT

£ 200

2
0 " 1 A 1 " L A
0 20 40 60 80

Deformacgdo de engenharia (%)

Figura 25 - Comparacéo entre as curvas de tensdo x deformacéo referentes a
diferentes tamanhos de grao da liga de alta entropia TRIP bifésica e a liga de
Cantor [47].

A evolugdo microestrutural da liga TRIP bifasica FeggMnzCo10Crio quando
submetida a deformacdo pléstica por tracdo foi estudada [48]. Nos primeiros estagios de
deformacdo, a fase y ¢ responsavel pela maior acomodacdo da deformacdo plastica. O
primeiro mecanismo ativado na mesma é a transformagdo martensitica induzida
mecanicamente. As abundantes falhas de empilhamento, caracteristicas de ligas cfc que
possuem baixa energia de falha de empilhamento, atuam como nucleos para a formagao
da nova fase. A fase € formada consiste na sobreposicdo de monocamadas atomicas de

falnas de empilhamento. Desse modo, uma densidade minima de falhas de
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empilhamento é requerida para que o TRIP seja ativado. Além do mecanismo de
deformacgédo descrito, a formacdo de falhas de empilhamento e o deslizamento de
discordancias também ¢ observado no interior da matriz y [47, 48].

Em estagios mais avancados de deformacdo, a transformacdo martensitica
induzida mecanicamente na matriz prevalece como mecanismo de deformacéo plastica
dominante. No entanto, concomitantemente, a ocorréncia de nanomaclagem induzida
por deformacéo, formagéo de falhas de empilhamento e deslizamento de discordancias
passa a ser observada na fase €. Vale ressaltar que a por¢ao da fase € que ¢ formada em
decorréncia da témpera ndo contribui para a deformacéo da liga [47, 48].

Em resumo, a reducdo da estabilidade da fase cfc, tanto em altas quanto em
baixas temperaturas, acarreta na formagdo da fase €, a qual é a principal responsavel
pela melhoria de performance da liga a temperatura ambiente. Primeiramente, a
estrutura bifasica resultante da témpera apresenta um grande nimero de contornos de
fase, os quais atuam como obstaculos a movimentacgéo de discordancias. Alem disso, a
fase martensitica formada mecanicamente € capaz de acomodar uma grande quantidade
de deformacéo plastica por conta de seus multiplos micromecanismos de deformacao.
Tais fatores acarretam na elevacdo da capacidade de encruamento do material, 0 que se
traduz em uma melhor combinacao de resisténcia e ductilidade [48].

Além da liga quaternéria acima demonstrada, uma liga de alta entropia TRIP
bifasica, composta por cinco elementos principais, foi desenvolvida com sucesso. A
mesma apresenta composicdo FezsMnyoNigC020Cr. A principal motivacdo para a
expansao do fendmeno TRIP observado em ligas quaternarias para quinarias € o maior
aproveitamento do efeito de endurecimento por solucéo sélida [48].

A escolha de composicdo leva em consideracdo o efeito do Ni sobre a
estabilizagdo fase y. O teor de niquel no material deve ser suficientemente baixo, de
modo a ndo suprimir a transformacédo de fase através da extensiva estabilizacdo da fase
cfc. No entanto, pequenos teores de Ni podem ser desejaveis para conferir certa
estabilidade & matriz, o que resulta em um controle da taxa de transformacéo
martensitica induzida mecanicamente, de modo a estendé-la até estagios mais
avancados de deformacéo. Tal ajuste composicional pode conferir maior ductilidade ao
material, devido ao retardo do empescocamento ocasionado pela extensdo da

transformag@o y — ¢ até maiores deformagoes [48].
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3.1.9. HEASs endureciveis por precipitacéo

Um das grandes promessas por tras da exploracédo e desenvolvimento da familia
de ligas de alta entropia compostas por metais de transicdo 3d é a obtencdo das
propriedades mecénicas requeridas para aplicacfes estruturais. Como ja mencionado, a
liga de Cantor apresenta desempenho coerente com aplicacBes estruturais a
temperaturas criogénicas. No entanto, sua perda dramatica de resisténcia mecanica e
ductilidade com o aumento da temperatura impossibilita seu uso fora de tais condigdes
[14].

O grande foco dos cientistas de materiais nos dias atuais reside no
desenvolvimento de ligas metalicas capazes de suportar elevadas temperaturas sem
perder suas propriedades mecanicas, principalmente para aplicacbes nos setores
aeroespacial, energético, e de 6leo e gas. Superligas de niquel sdo as mais comumente
adotadas atualmente nessas aplicagdes [22].

A grande estabilidade térmica das propriedades mecanicas de superligas de
niquel se deve principalmente a dispersdo de precipitados cuboidais coerentes em sua
matriz cfc. Conforme relatado para uma vasta gama de ligas metélicas convencionais, 0
mecanismo de endurecimento por precipitacdo de fases secundarias € um dos mais
eficientes na promocdo de ganho de resisténcia mecanica em altas temperaturas,
principalmente quando um alto grau de coeréncia é observado entre a matriz e o
precipitado [49, 50].

Esses fatores motivaram o desenvolvimento de ligas de alta entropia com
caracteristicas microestruturais semelhantes as observadas em superligas de niquel, as
quais foram denominadas “superligas de alta entropia” [22, 51]. A semelhanca
composicional entre superligas de niquel e ligas de alta entropia formadas por metais de
transicdo 3d [14] antecipa a possibilidade de as ultimas poderem ser endureciveis por
precipitacao.

O relativamente baixo limite de escoamento e a boa ductilidade, caracteristicos
da liga CoCrFeNi, sdo evidéncias de prolongada deformacdo uniforme e grande
capacidade de encruamento. Tais caracteristicas tornam essa composi¢do uma excelente
matriz para realizacdo de endurecimento por precipitacdo. Sua microestrutura
monofasica cfc € analoga a matriz y de superligas de niquel [50].

O mecanismo de endurecimento por precipitacdo em ligas de alta entropia pode

ser atingido através de ajustes composicionais e da realizacdo de processamentos
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termomecanicos. Para que tal efeito seja promovido na matriz CoCrFeNi, deve haver a
adicdo de elementos de liga que apresentem significativa discrepéancia de raio atbmico e
entalpias de mistura fortemente negativas com os elementos constituintes [50].
Conforme enunciado por parametros empiricos, essas caracteristicas reduzem a
estabilidade da estrutura monofésica cfc [40].

Os elementos de liga capazes de promover endurecimento por precipitagdo na
matriz CoCrFeNi mais amplamente reportados na literatura sdo Al, Ti, Mo, Nb e Zr.
Analogamente ao que é constatado em outros grupos de ligas de alta entropia, a
integracdo entre as previsdes fornecidas por simulagbes computacionais utilizando o
método CALPHAD e a validacdo experimental sdo as chaves para o desenvolvimento
de superligas de entropia [50]. Considerando que a liga CoCrFeNi possui estrutura
monoféasica cfc em solucdo solida randémica sem variacdes de composicdo a longo
alcance, a mesma pode ser encarada como um ‘pseudoelemento’. Sendo assim, a
construcdo de diagramas pseudobinarios CoCrFeNi-M, sendo M o elemento de liga
adicionado, pode fornecer informacdes confiaveis sobre as fases estaveis desse conjunto
de superligas de alta entropia [50].

e Al CoCrFeNi

A adicdo de Al a matriz CoCrFeNi impacta fortemente na microestrutura de
solidificacdo do material. O maior raio atbmico do elemento tende a desestabilizar a
estrutura cfc, fazendo com que ocorra gradativamente a formacéo de fase ccc a medida
que o teor do mesmo € aumentado. A estrutura varia de monofésica cfc (x < 0,5) para
bifasica cfc + ccc (0,5 < x < 0,9) e, por fim, monofésica ccc (x > 0,9). Tal fase ccc nas
ligas recém fundidas consiste na verdade em uma estrutura bifasica composta pela
mistura de uma solucdo sélida desordenada e uma estrutura ordenada B2, ambas com
empacotamento ccc. A mesma apresenta resisténcia mecanica muito superior a estrutura
cfc, por isso, a liga Alp9CoCrFeNi é mais resistente mecanicamente quando comparada
as ligas com menor teor de Al. No entanto, esse ganho de resisténcia é acompanhado
por extensiva perda de ductilidade, fazendo com a liga, predominantemente formada
pelo composto intermetalico B2, apresente carater fragil [50].

Uma excelente tatica para a obtencdo de elevada resisténcia mecanica sem
reducdo dréstica de ductilidade é o emprego de tratamento térmico de envelhecimento
em ligas AlCoCrFeNi, com x < 0,5. A estrutura de solidificacdo, monofésica cfc,
quando submetida a elevadas temperaturas por intervalos de tempo determinados, sofre

endurecimento devido & precipitacdo controlada de fases ordenadas [50].
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A liga recem solidificada de composicdo Alg3CoCrFeNi, quando submetida a
envelhecimento em torno de 550 — 600°C, tende a sofrer precipitacdo altamente refinada
(~5 nm) do composto intermetélico cfc L1, (y’), o qual é coerente com a matriz. Tais
precipitados promovem aumento de resisténcia mecanica no material, no entanto, so sao
estaveis termicamente até temperaturas em torno de 600°C, se dissolvendo quando o
material a submetido a temperaturas acima de 700°C. Essa dissolucdo é seguida da
precipitacdo mais grosseira (~50 nm) do composto intermetéalico B,. Devido & maior
coeréncia com a matriz e menor tamanho, a precipitacdo do composto L1, é mais eficaz
no aumento do limite de escoamento da liga quando comparado ao composto B,, que €

semi-coerente [50], o que pode ser constatado através da Figura 26.
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Figura 26 - Curvas tensdo x deformacéo referente a liga Alp3CoCrFeNi com
diferentes caracteristica microestruturais. Adaptado de [50].

A realizacdo de tratamento térmico para refino de grdo da matriz cfc, seguido de
envelhecimento com co-precipitacdo da fase L1, finamente dispersa na matriz e da fase
B, nos contornos de grao e suas proximidades é uma tatica extremamente atrativa por
promover um aumento significativo do limite de escoamento, mantendo boa ductilidade
[52].

A andlise experimental da liga AlpsCoCrFeNi submetida a envelhecimento a
650°C revela significativa melhoria do limite de escoamento (834MPa) associada a boa
ductilidade (25 %) devido a nanoprecipitacdo da fase ordenada B, [50].

Otimizacdo de tratamentos termomecanicos pode ser realizada de modo que a

precipitacdo do composto intermetélico B, nos contornos de gréo da liga Aly3CoCrFeNi
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suprima o crescimento de grdo da matriz ap0Os recristalizacdo, resultando em
microestrutura ultra-refinada [52].

A adicdo combinada de pequenas por¢des de Al e Ti a liga CoCrFeNi resulta em
propriedades mecanicas extremamente promissoras. A liga de composicdo
(FeCoCrNi)osTi,Al, submetida a envelhecimento a 800°C por 18 horas sofre
precipitacdo da fase intermetdlica coerente L1, (Nis(Ti, Al) - y’) em esferas
nanomeétricas homogeneamente dispersas no interior dos gréos, e da fase incoerente L2,
(NiAITi), que possui carater fragil, em particulas micrométricas préximo aos contornos
de grdo. A realizacdo de envelhecimento a 650°C por 4 horas, resulta em uma
distribuicdo mais uniforme dos precipitados nanométricos (20 — 100 nm) y’ na matriz e
na reducdo densidade de precipitados L2; [53].

Tais microestruturas resultam em propriedades mecanicas notaveis e inesperadas
para uma liga de alta entropia com empacotamento cfc. A liga submetida a
envelhecimento a 800°C apresenta a combinacdo extraordinaria de limite de
escoamento de 645 MPa e deformacéo a fratura de 39 %, enquanto a liga envelhecida a
650°C atinge limite de escoamento superior e 1 GPa e ductilidade de 17 % [50]. A
avaliacdo da Figura 27 permite observar que essa superliga de alta entropia supera

muitos ac¢os avancados em termos de propriedades de tensao.
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Figura 27 - Mapa das combinagdes entre resisténcia e ductilidade de varias
categorias de acos avancados e das superligas de alta entropia de composi¢ao
(FeCoCrNi)osTi,Al,. Adaptado de [53].
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e Nb,CoCrFeNi
A adicdo de Nb a composi¢do CoCrFeNi induz a formacéo de uma fina estrutura
lamelar eutética, composta por uma fase cfc ductil e uma dura e fragil fase de Laves
enriquecida em Nb. A grande estabilidade térmica caracteristica da estrutura eutética a
torna promissora para aplicacdes em altas temperaturas [50].
O ajuste microestrutural da liga pode ser feito com a ajuda do diagrama pseudo-

binério (CoCrFeNi)-Nb que esta representado na Figura 28.
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Figura 28 - Diagrama pseudo-binario referente a liga Nb,CoCrFeNi. Adaptado de
[50].

O aumento do teor de Nb na liga NbyCoCrFeNi eleva a fracdo volumétrica da
fase de Laves. Desse modo, a microestrutura varia de monofésica cfc (x = 0), para
hipoeutética (x < 0,45), eutética (x = 0,45) e hipereutética (0,45 < x < 1,2). Vale
ressaltar que maiores teores de fase de Laves resultam na perda de plasticidade e
aumento de dureza. A liga de composi¢cdo Nbg 155CoCrFeNi, que contém 9,3 % de fase
de Laves, apresenta uma boa combinagdo entre resisténcia mecénica e ductilidade,
como limite de escoamento de 321 MPa e deformacéo a fratura de 21,3 % [50].

e MoxCoCrFeNi

A conjunto de ligas MoxCoCrFeNi € endurecivel pela precipitacdo das fases [ e
o. A fase p consiste no composto estequiométrico (Mo,Cr)7(Co,Fe,Ni)s de
empacotamento romboédrico, enquanto a fase ¢ apresenta composicao estequiométrica
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(Cr,Mo)(Co,Fe,Ni) e empacotamento tetragonal. Ambas apresentam dureza superior a 8
GPa [50].

Resultados experimentais demonstram que uma fina (50-100 nm) e dispersa
distribuicdo dessas fases na matriz ductil cfc, atingida atraves de envelhecimento em
torno de 900°C, é capaz de endurecer a liga de composicdo Mog3CoCrFeNi sem
promover fragilizagdo [50].

As informacOes acima relatadas demonstram a grande endurecibilidade por
precipitacdo da matriz CoCrFeNi com adicdo de elementos de liga especificos. Vale
ressaltar a grande semelhanca entre a natureza dos precipitados observados nessa classe
de superligas de alta entropia e os formados em superligas de niquel.

O surpreendente ganho de resisténcia mecanica ocasionado pelo mecanismo de
endurecimento por precipitacdo motiva a exploracdo e busca por novas composicdes

superligas de alta entropia, de modo a aprimorar ainda mais as propriedades ja obtidas.

3.2. Interacao do hidrogénio com a
microestrutura dos metais

Os efeitos nocivos do hidrogénio nos agos e outras ligas metalicas foram
reconhecidos no inicio da década de 1870 e, desde entdo, grande esforco vem sendo
depositado pela comunidade cientifica na compreensdo dos mecanismos de interacdo do
hidrogénio atbmico com a microestrutura dos metais [54].

Sdo diversas as fontes possiveis de introdugdo do hidrogénio nos metais e suas
ligas. Acos podem ser contaminados com o mesmo durante sua fabricagdo, por meio de
matérias-primas siderdrgicas como a sucata ou ainda pelos combustiveis utilizados no
processo. O contato também pode ocorrer em consequéncia da realizacdo de tratamentos
térmicos em atmosferas contendo hidrogénio, pela aplicacdo de revestimentos
protetores, durante o processo de soldagem ou via prote¢do catodica [54 — 56].

Além disso, a exposicdo ao hidrogénio pode se dar ao longo da vida em servico
do material. Equipamentos empregados no setor energético, compostos por ligas
metalicas de alto desempenho, desenvolvidas com o proposito de corresponder a
crescente demanda por elevada resisténcia mecénica e a corroséo, sdo exemplos de tal
realidade. Nesse contexto, destacam-se as tubulagOes utilizadas para a extracdo e
transporte de petréleo e gas natural, submetidas a ambientes severamente corrosivos e
com alto teor de H,S; varetas combustiveis presentes em reatores nucleares, sujeitas a

elevadas temperatura e pressdo e a contaminacdo pelo hidrogénio oriundo da
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decomposicdo radiolitica da &gua; e componentes utilizados no transporte e
armazenamento de hidrogénio gasoso para geracdo de energia, 0s quais devem suportar
elevadas pressdes de gas hidrogénio, sem falhar.

A introducdo de hidrogénio nas ligas metalicas acarreta em uma série de
processos que as tornam, em geral, mais susceptiveis a falhas. Resultados experimentais
demonstram que a presenca de hidrogénio em agos de elevada resisténcia, bem como
em ligas de niquel, modifica 0 modo de fratura do material de ductil para fragil, além de
ocasionar drastica perda de tenacidade e ductilidade [57]. Desse modo, 0 mesmo pode
vir a falhar catastroficamente sob valores de tensdo muito inferiores a sua tensdo de
ruptura [55]. O fendbmeno de reducdo da energia absorvida previamente a fratura,
ocasionado pela presenca de hidrogénio atdbmico na microestrutura do metal, é
denominado fragilizacdo pelo hidrogénio.

A susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio esta ligada fortemente as
caracteristicas microestruturais do metal. Acos martensiticos com limite de escoamento
acima de 1400 MPa sao fortemente fragilizados por pequenos teores de hidrogénio, o
que se deve a segregacdo do hidrogénio nos mesmos. Enquanto isso, para acos
ferriticos, maiores concentracGes do atomo sdo requeridas para promover fragilizacao.
Por outro lado, ligas de niquel e de aluminio, bem como agos austeniticos estaveis e
ligas de cobre, em geral, sdo considerados resistentes a fragilizacdo pelo hidrogénio
[54].

3.2.1. Entrada e transporte

Por ser um atomo de reduzido raio atdbmico, o hidrogénio, em sua forma
protonica (H"), se difunde intersticialmente com facilidade pela estrutura cristalina dos
metais [58]. Sua entrada na microestrutura se da pelas etapas de adsorcao e absorcéo.
Dependendo da fonte de hidrogénio, a etapa de adsor¢do segue caminhos diferentes. No
caso da presenca de uma atmosfera gasosa, as moléculas de hidrogénio (H;) atingem a
superficie, sofrem fisissor¢do (adsorcéo fisica) e se dissociam em atomos que aderem a
mesma [59].

A presenca de filmes de 0xido na superficie, como ocorre em agos inoxidaveis,
adiciona mais uma etapa no processo de adsorcéo, atrasando a entrada do hidrogénio na
microestrutura [55].

O hidrogénio adsorvido na superficie pode ser absorvido para o interior do metal

ou entdo se recombinar quimicamente, formando novamente hidrogénio molecular. A
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presenca de compostos como S*, HS™ e H,S dificulta tal recombinagdo na superficie
metélica, aumentando, assim, a taxa a absorcéo do hidrogénio proténico [59].

Os &tomos de hidrogénio ocupam os sitios intersticiais da rede cristalina dos
metais e € através dos mesmos que ocorre a difusdo. Dependendo de seu volume livre,
sitios intersticiais tetraédricos (T) e octaédricos (O) podem ser ocupados

preferencialmente pelo hidrogénio, conforme exemplificado na Figura 29 [59].

Figura 29 - Representacdo esquematica dos sitios intersticiais octaédricos (O) e
tetraédricos (T) presentes nas redes cristalinas com empacotamento cubico de
faces centradas (cfc), hexagonal compacto (hc) e cubico de corpo centrado (ccc). Os
sitios circulados sdo os preferenciais para a difusao do hidrogénio em cada tipo de
empacotamento [60].

Metais com empacotamento cfc apresentam um sitio intersticial octaédrico e
dois tetraédricos por &tomo na célula unitaria, enquanto metais com empacotamento ccc
apresentam trés sitios octaédricos e seis tetraédricos por atomo na célula unitaria. Na
estrutura cfc, os sitios octaédricos sdo os que apresentam maior volume livre, sendo
assim os ocupados preferencialmente pelo hidrogénio em seu caminho difusional. Por
outro lado, nas estruturas ccc e hc, sdo os sitios tetraédricos os preferidos [54].

Considerando uma situagdo ideal, o transporte do hidrogénio ao longo do
material ocorreria apenas através de saltos entre os sitios intersticiais da rede cristalina.
No entanto, o que acontece na realidade é que os atomos de hidrogénio tendem a

ocupar, além dos sitios intersticiais, defeitos cristalinos presentes na rede, os quais
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atuam como sitios aprisionadores. Dentre estes, destacam-se contornos de grao,
contornos de fase, discordancias, interfaces entre a matriz e precipitados,
microcavidades, lacunas e atomos solutos. O aprisionamento ocorre pois as distor¢des
geradas na rede cristalina por tais imperfeicbes geram um poco de energia potencial, o
qual é mais profundo quando comparado ao de sitios intersticiais, conforme
esquematizado na Figura 30. Ou seja, uma maior barreira energética deve ser superada

para que o hidrogénio salte para fora do sitio aprisionador [55].
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Figura 30 - Representacdo esquematica da energia potencial requerida para
a difusdo intersticial (E;) e dos pocos de energia potencial caracteristicos de sitios
aprisionadores reversiveis (Ey) e irreversiveis. Ep, representa a energia de ligacéo
do sitio aprisionador reversivel. Adaptado de [55].

A capacidade de aprisionamento de um sitio esta relacionada a sua energia de
ligagdo com o hidrogénio e a energia requerida para a liberagdo do mesmo [61]. Sitios
aprisionadores que apresentam poc¢o de energia potencial muito profundo, de modo a
reduzir a zero a probabilidade de o hidrogénio saltar para fora dos mesmos, sdo
denominados aprisionadores irreversiveis. Quando ha energia térmica suficiente para
possibilitar o salto do hidrogénio para fora do sitio aprisionador, 0 mesmo ¢é
denominado reversivel. Dessa forma, o aumento de temperatura reduz a ocupagdo de
sitios aprisionadores reversiveis [55].

O acumulo de hidrogénio em interfaces de particulas de segundas fases pode
resultar em sua recombinacdo quimica, promovendo, desse modo, a formacdo de

hidrogénio molecular (H2) no interior da microestrutura. Esse fendmeno ocasiona um
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grande aumento de pressao e consequente acumulo localizado de tensdes no material,
gerando microtrincas. Quando a conexdo e propagacdo dessas microtrincas ocorrem
proximo a superficie, o0 acimulo de gés hidrogénio resulta na formacdo de bolhas no
material [62]. O embolhamento ocasionado pela presenca de hidrogénio € extremamente
prejudicial as propriedades mecéanicas das ligas metalicas e pode acarretar em falhas
durante sua vida em servigo.

Quando a concentracdo local de hidrogénio em determinados metais atinge sua
saturacdo, a formacdo de hidretos pode ser observada. Isso ocorre em metais que
formam hidretos estaveis como zirconio, vanadio, niobio, tantalo e titanio. Esses metais
serdo susceptiveis a fragilizacdo localizada devido ao carater fragil intrinseco desses
hidretos [62]. Vale ressaltar que ndo € reportada a formacéo de hidretos em acos.

A presenca de sitios aprisionadores na microestrutura de um metal pode,
dependendo de sua energia de ligagdo, resultar no aumento da solubilidade aparente e
reducdo da difusividade aparente do hidrogénio, além de promover a concentragdo
preferencial da espécie em determinados locais da rede, favorecendo a fragilizagdo [54].

3.2.2. Difusividade e solubilidade

Considerando uma situacdo ideal, o transporte do hidrogénio ao longo da
estrutura cristalina de um metal é governado pelas Leis de Fick, as quais estdo

enunciadas nas Equacfes 4 e 5.

Primeira Lei de Fick: J=-D Z—i (4)
: e ac _ ok
Segunda Lei de Fick: pr D ) (5)

A Primeira Lei de Fick denota que, na presenca de um gradiente de concentracédo
de hidrogénio dC /dx, um fluxo J de particulas é estabelecido no sentido contréario ao
primeiro, o que justifica o sinal negativo presente na equacdo. O coeficiente de
proporcionalidade D, entre o gradiente de concentracdo e o fluxo de atomos de
hidrogénio, é denominado difusividade. A Equacéo 4 pode ser utilizada para calcular a
difusividade do hidrogénio no estado estacionario [63].

Em situagdes nas quais existe uma variacdo da concentracdo de hidrogénio em
funcdo do tempo, a equacgédo que melhor descreve o estado do sistema € a enunciada pela
Segunda Lei de Fick, que considera o estado transiente [63].
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Como a difusdo € um mecanismo termicamente ativado, a grandeza difusividade
pode ser descrita através da relacdo de Arrhenius [61], conforme enunciado na Equacgéo
6:

D = D, exp (R_TL) (6)

D, representa o coeficiente de difusdo maximo, E, € a energia de ativacdo para a
difusdo, R a constante universal dos gases e T a temperatura.

Vale ressaltar que a Equacéo 6 considera a difusividade do hidrogénio apenas ao
longo dos sitios intersticiais da rede cristalina, sem levar em conta a presenca de sitios
aprisionadores.

Na realidade, a difusdo do hidrogénio em determinado material esta intimamente
ligada ndo so a taxa na qual os atomos saltam entre os sitios intersticiais, como também
a frequéncia com que sdo retidos por sitios aprisionadores [55]. A difusividade efetiva
(Der), Ou seja, a que leva em consideragdo a presenca de sitios aprisionadores
reversiveis, € dada pela Equacéo 7 [61]:

D, exp (%?L)

Der = 1+ %—Z exp (%?T)

()

Sendo N e Nt 0 nimero de sitios intersticiais e aprisionadores, respectivamente,
e E. e E as energias de ativacao para difuséo na rede e para que o hidrogénio salte para
a fora do sitio aprisionador, respectivamente [61].

O hidrogénio pode se difundir em resposta a gradientes de concentracdo, de
temperatura e a campos de tensdo hidrostatica. Vale ressaltar ainda que discordancias
maoveis podem atuar como veiculos para o transporte do hidrogénio quando este se
concentra em atmosferas ao redor das mesmas. Dependendo da orientagéo relativa de
grdos adjacentes, contornos de grdo podem atuar como sitios aprisionadores, reduzindo
a difusividade, como também como curtos-circuitos, promovendo aumento da difuséo
do hidrogénio na microestrutura [54].

O coeficiente de difusdo do hidrogénio na austenita é, geralmente, quatro ou
cinco ordens de grandeza inferior a0 do mesmo na ferrita. Isso ocorre pois 0s sitios

octaédricos da estrutura cfc apresentam volume livre relativamente grande, sendo
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capazes de acomodar com facilidade o hidrogénio [64]. Logo, a austenita solubilizara
mais hidrogénio do que a ferrita. Além disso, a maior separacdo entre esses sitios,
quando comparado & distancia entre os sitios tetraédricos da estrutura ccc, resulta em
uma maior barreira energética para a difusdo do hidrogénio. Em resumo, a austenita
apresenta sitios para a ocupacao do hidrogénio maiores e mais distantes, resultando em
maior solubilidade e menor difusividade. Em contrapartida, a ferrita apresenta sitios
intersticiais tetraédricos menores e mais préximos, resultando em menor solubilidade e
maior difusividade [59].

A martensita em acos apresenta, de modo geral, empacotamento tetragonal de
corpo centrado (tcc). Esse tipo de rede cristalina é mais compacto quando comparado a
uma estrutura de empacotamento ccc. Dessa forma, o valor da difusividade do
hidrogénio através dos sitios intersticiais da martensita sera maior que o referente a
austenita, porém menor que o referente a ferrita. Vale citar que, quando se leva em
consideragdo a presenca de sitios aprisionadores, a elevada densidade de discordancias,
caracteristica da microestrutura martensitica, pode impactar fortemente sua
difusividade. Além disso, a grande densidade de contornos de grdo presente na
martensita em ripas também pode resultar em forte aprisionamento [61].

O transporte do hidrogénio ao longo de agos bifasicos como os duplex e
superduplex, os quais sd&o compostos por uma microestrutura mista ferrita/austenita, é
mais complexo quando comparado a acos monofasicos. A difusividade do hidrogénio
nestes depende fortemente de fatores microestruturais como a morfologia, fracdo
volumeétrica, difusividade e solubilidade do &tomo nas fases presentes. Como a
difusividade do hidrogénio na ferrita € muito superior & observada na austenita, a
primeira sera caminho preferencial para a difusdo do mesmo. No entanto, vale ressaltar
que tal caminho difusional ndo é continuo devido a presenca da austenita, a qual
desacelera a difusdo, atuando como sitio aprisionador [65]. Desse modo, quanto maior a
fracdo volumétrica de austenita no aco, menor sera a difusividade do hidrogénio [61].
Outros fatores como o formato, orientagdo, tamanho e espagcamento entre os gréos da
fase austenitica impactardo na difusividade.

O valor da difusividade do hidrogénio em metais e suas ligas pode ser obtido
experimentalmente atraves de ensaios de permeacdo eletroquimica ou por via gasosa.
Os detalhes referentes a esses experimentos serdo descritos futuramente no presente
trabalho. A difusividade obtida experimentalmente é a aparente, a qual, além de

depender da difuséo ao longo dos intersticios, sofre influéncia das etapas de adsorcéo e
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absorcéo, bem como da presenca de sitios aprisionadores. Desse modo, 0 parametro sera
fortemente influenciado ndo s6 pela composi¢do quimica do metal, como também pela
presenca de defeitos cristalinos na microestrutura e pela aplicagdo de filmes na
superficie.

A literatura reporta os maiores valores de coeficiente de difusdo para o aco
carbono e acos inoxidaveis ferriticos, seguido por agos inoxidaveis martensiticos. Os
menores valores de difusividade sdo reportados para acos inoxidaveis austeniticos. No
que diz respeito a acos duplex, como ja mencionado, o valor do parametro pode variar
em funcdo da porcentagem de austenita [59]. Alguns valores de difusividade do

hidrogénio em agos estdo resumidos na Tabela 2.

Tabela 2 - Valores de difusividade do hidrogénio em diferentes agos a temperatura
ambiente [59].

Material D (m2/s)
Aco carbono 2,5 x 10710
Aco inoxidavel ferritico 10710 — 10711
Aco inoxidavel austenitico 2 x 10716
Aco inoxidavel martensitico 2 x 10713
Aco inoxidavel duplex 10713 — 10714

A solubilidade do hidrogénio em um metal determina a quantidade de atomos do
mesmo que a rede cristalina do metal consegue armazenar, uma vez atingido o
equilibrio entre o hidrogénio molecular do meio e os atomos dissolvidos na
microestrutura. Tal grandeza pode ser expressa em funcdo da fugacidade (f), que é a
atividade de um gas real em altas temperaturas e baixas pressdes [66], conforme
demonstrado na Equacgéo 8:

C,=S x f0 8)
Onde C,_ se refere & concentragdo de equilibrio do hidrogénio dissolvido na rede.
Assim como a difusividade, a solubilidade também se relaciona a temperatura

através da equacéo de Arrhenius, conforme demonstrado pela Equacéo 9.

S= 5, x e Mrr 9)

Onde AH representa a entalpia de formagao da ligagao H-metal.
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Vale ressaltar que a solubilidade do hidrogénio em um metal depende apenas da
temperatura, enquanto que a concentracdo de equilibrio do mesmo (C,) depende, ndo so6
da temperatura, como também da fugacidade [66].

A solubilidade do hidrogénio na austenita € 3 ordens de magnitude superior a
observada na ferrita. Conforme ja mencionado, isso ocorre devido ao maior volume
livre dos sitios intersticiais octaedricos da austenita quando comparado ao dos sitios
intersticiais tetraédricos da ferrita [63].

Técnicas experimentais de medida da concentracdo de hidrogénio na
microestrutura do um metal estimam néo apenas a quantidade de atomos de hidrogénio
dissolvidos nos sitios intersticiais da rede (C.), mas também levam em consideracao o
hidrogénio presente em consequéncia do aprisionamento por defeitos cristalinos. No
entanto, esses atomos aprisionados nao participam do equilibrio dindmico estabelecido
entre as moléculas do meio e o hidrogénio atbmico. Desse modo, tais técnicas nédo
devem ser usadas indiscriminadamente para determinacdo da solubilidade, ja que essa
propriedade fisica se refere apenas ao hidrogénio armazenado na rede [66].

Em condicdes especificas, o hidrogénio aprisionado se torna desprezivel quando
comparado ao contido na rede e, assim, a solubilidade pode ser determinada
experimentalmente [66].

Por ser uma propriedade fisica, assim como a difusividade, a solubilidade
deveria ser uma caracteristica intrinseca do material. No entanto, variaveis como a
microestrutura e o estado de tensdes influenciam sobre a solubilidade aparente, ou seja,
aquela aferida experimentalmente. Tensdes hidrostaticas promovem expansao da rede
cristalina, aumentando assim a concentracdo de hidrogénio dissolvido, enquanto
compressdes hidrostaticas reduzem o volume livre dos sitios intersticiais, reduzindo a
ocupacdo do hidrogénio. Tal efeito é mais expressivo em baixas temperaturas. Além
disso, como ja mencionado, a concentracdo de hidrogénio em metais também pode ser

aumentada em consequéncia do aprisionamento por defeitos cristalinos [66].

3.2.3. Fragilizacao pelo hidrogénio

Uma liga metélica pode sofrer fragilizacdo pelo hidrogénio em consequéncia de
uma serie de fatores, mas, em geral, 0 mecanismo esta ligado a presenca de hidrogénio

atdbmico associado a tensdes residuais ou aplicadas na microestrutura do material. Esse

fendmeno é definido como a reducdo na habilidade do metal em absorver energia
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durante a fratura ou a perda de ductilidade devido a interacdo do hidrogénio atdbmico
com a rede cristalina, resultando em falha prematura e catastrofica [59].

O metal pode sofrer fragilizacdo sob concentragdes de hidrogénio muito
inferiores ao seu limite de solubilidade. Tal fato ocorre pois, como o atomo possui
grande tendéncia em se localizar preferencialmente em defeitos, concentracdes
localmente elevadas sdo atingidas [54]. Além disso, o fendmeno de fragilizacdo esta
diretamente relacionado ao estado de tensdes a que 0 metal esta submetido. Para muitas
ligas metélicas, existe um limiar de tensdo abaixo do qual a fragilizacdo pelo hidrogénio
ndo ocorre. De modo geral, quanto maior o limite de escoamento da liga, menor € esse
limiar de tensdo. Vale ainda ressaltar que, como a entrada do hidrogénio na
microestrutura é dependente dos mecanismos de adsorcéo e absorcdo, existe um tempo
de encubacdo para o carregamento e transporte do mesmo, resultando em uma fratura
atrasada [59], [64]. Alguns acos experimentam trincamento induzido pelo hidrogénio
mesmo sem estar sob efeitos de tensdes externas, 0 que se deve ao elevado aumento da
tensdo residual ocasionado pelo hidrogénio segregado em uma ou mais interfaces no
metal.

Acos de elevada resisténcia mecanica como 0s martensiticos sdo extremamente
susceptiveis a fragilizacdo, mesmo em baixas concentra¢fes de hidrogénio. Em agos
ferriticos, concentragdes de hidrogénio relativamente altas sdo necessarias para que 0
mecanismo de fragilizacdo seja observado. Ligas de niquel, aluminio, acos austeniticos
e ligas de cobre apresentam baixa propensédo a fragilizacdo pelo hidrogénio [54].

Apesar de ser um tema extensivamente explorado por diversos pesquisadores ao
redor do mundo, ndo existe uma teoria universalmente aceita para explicar o fendmeno
de fragilizacdo pelo hidrogénio. No entanto, diversos modelos foram propostos e
comprovados através de métodos experimentais. A realidade é que varios mecanismos
podem ocorrer simultaneamente, dependendo das condi¢cbes microestruturais do

material e dos esforgos mecanicos aplicados.

3.2.3.1. Teoria da pressao interna

Esta foi uma das primeiras teorias desenvolvidas para explicar os danos
causados a ligas metalicas submetidas a ambientes com fontes de hidrogénio. A mesma
propBe que o hidrogénio dissolvido na microestrutura, ao se localizar preferencialmente
em defeitos como contornos de fase, inclusdes e microporosidades, pode se recombinar,

formando hidrogénio molecular (Hy) e desenvolver pressdes internas muito elevadas.

54



Essas pressfes internas, que sdo geradas pelo acimulo de hidrogénio gasoso, podem
provocar a nucleagdo e crescimento de microtrincas, mesmo na auséncia de pressdes
aplicadas externamente [64].

Quando o acumulo de presséo interna ocorre em locais proximos a superficie do
material, a formacéo de bolhas pode ser promovida, mecanismo esse conhecido como
empolamento (em inglés, ‘blistering’). Relatos experimentais demonstram que agos
bifasicos ferrita/perlita submetidos a trabalho a frio sdo mais susceptiveis a
empolamento devido a maior densidade de sitios aprisionadores [62]. Além disso, a
severidade do carregamento de hidrogénio, bem como sua duragdo, aumentam a

densidade e o tamanho das bolhas proximas a superficie [67, 68].

3.2.3.2. Formacao de hidretos

Esse mecanismo ocorre em metais, como vanadio, zircénio, niébio, tantalo e
titanio, nos quais a solubilidade do hidrogénio € baixa e a formacdo de hidretos estaveis
é possivel. O mesmo néo é observado em acos [54].

Como ja mencionado, o hidrogénio tende a se difundir para regides de elevado
acumulo de tensdes. O acumulo preferencial da espécie nesses locais promove a
nucleacdo e crescimento de hidretos. Os hidretos formados sdo muito mais frageis que a

matriz, o que deteriora as propriedades mecanicas do material [54].

3.2.3.3. Teoria da decoesao

O mecanismo, conhecido como HEDE (Hydrogen enhanced decohesion), se
baseia na hip6tese de que a presenca do hidrogénio nos sitios intersticiais da estrutura
aumenta a distancia entre os atomos da rede, resultando na diminuicdo das forcas de
coesdo das ligacbes metal-metal.Tal fato reduz a barreira energética que deve ser
superada para separar o cristal ao longo de um plano cristalino [64].

A perda de coesdo ocasionada pela presenca do hidrogénio atdmico facilita a
ruptura do material em contornos de fase, contornos de gréo e nos planos de clivagem
[64]. Existe uma concentracdo critica de hidrogénio na interface para que o mecanismo
de decoesdo seja ativado. Quanto maior a concentracdo de hidrogénio, menor a forca de

coesdo na interface onde os atomos do mesmo estdo preferencialmente localizados [59].

3.2.3.4. Teoria do aumento de plasticidade localizado

O mecanismo de aumento da plasticidade ocasionado pelo hidrogénio,

conhecido como HELP (Hydrogen enhanced localized plasticity), se fundamenta em
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dados experimentais que comprovam o aumento da mobilidade de discordancias, bem
como a reducdo da interacdo entre as mesmas e outros defeitos da rede, na presenca de
hidrogénio [59].

Desse modo, o hidrogénio presente em solucdo solida em locais preferenciais da
rede ird promover um aumento de ductilidade local. Mesmo que, a nivel microscopico,
ocorra aumento de plasticidade devido ao hidrogénio, a nivel macroscopico o material
exibird comportamento fragil [59].

O campo de tensdes trativas presente a frente de uma discordancia faz com que o
local seja um sitio preferencial para o acimulo de atomos de hidrogénio. Esse acumulo
preferencial gera distor¢do da rede, resultando em um campo de tensdes elasticas [59].
A atmosfera criada em torno das discordancias pela presenca do hidrogénio ‘blinda’ as
interacdes elasticas entre mesmas e com outros obstaculos, facilitando seu deslizamento
em planos cristalograficos preferenciais na ponta de uma trinca. 1sso gera um
‘amolecimento local’, promovendo o crescimento de trincas pelo coalescimento de

microcavidades ao longo desses planos preferenciais.

3.2.3.5. Teoria do conceito defectante

A criacdo da teoria do conceito defectante prevé a tendéncia de &tomos solutos
em materiais solidos em segregar nos defeitos cristalinos lineares como lacunas,
contornos de grdo e discordancias. Esse fenémeno pode ser interpretado como uma
analogia ao conceito surfactante de Gibbs, que descreve o efeito dos &tomos em reduzir
a tensdo superficial de geracdo de novas superficies e facilitar a formacdo de bolhas na
agua [69].

Estudos ja publicados comprovaram que a energia de formacdo de defeitos
cristalinos como lacunas, discordancias e contornos de grdo pode ser reduzida pela
interacdo com o hidrogénio. No caso de discordancias, a introducdo de defectantes, ou
seja, atomos solutos como o hidrogénio, reduz sua energia linear, facilitando sua
geracdo e mobilidade e, consequentemente, elevando localmente a plasticidade do
material [69].

A relacdo entre a reducdo da energia superficial do defeito y com o potencial

quimico do soluto p pode ser descrita pela Equacéo 10:

dy = —I'du (10)
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Onde T representa o excesso de atomos de soluto segregados para a superficie do
defeito em relacdo a uma regido sem defeitos do material. O campo de tensdes gerado
pela presenca de discordancias fard com que o hidrogénio tenda a segregar para regiées
adjacentes a mesma, acarretando em um excesso I' positivo [69].

Ainda segundo esta teoria, quando o hidrogénio se difunde e é aprisionado em
contornos de gréo e de fases, ocorre reducdo da energia interfacial (y), facilitando a

formagéo de vazios e, posteriormente, de trincas [69].

3.2.4. Técnicas experimentais para o estudo da
interacdo do hidrogénio com os metais
3.2.4.1. Espectroscopia de dessorcao termica (TDS)

O TDS é uma técnica que permite o estudo da concentracéo e do aprisionamento
do hidrogénio em materiais hidrogenados através da medida da taxa de dessor¢do de
atomos, dissolvidos ou aprisionados, em funcdo de um aumento de temperatura gradual
e controlado [55].

Através desse método, € possivel determinar a densidade de sitios aprisionadores
e sua ocupacédo pelo hidrogénio, bem como suas energias de ligacdo (Ep) e a energia
requerida para a dessor¢do do hidrogénio dos mesmos (E;). Além disso, € possivel obter
a energia de ativacdo para a difusdo dos atomos de hidrogénio ao longo da rede
cristalina (E,). Para uma melhor compreensao, vale consultar novamente a Figura 30.

Como ja discutido, o hidrogénio pode se acomodar em diferentes sitios da rede
cristalina de um metal, cada um desses sendo caracterizado por uma energia de
ativacdo, a qual é requerida para que o hidrogénio seja liberado do mesmo. Quando uma
amostra hidrogenada é aquecida, um aporte energético € fornecido, de modo a
possibilitar o desprendimento do hidrogénio de sitios aprisionadores, acarretando em
sua dessor¢do. Se a taxa de dessorcdo de hidrogénio é plotada em fungdo da
temperatura, picos sao observados [55]. O primeiro pico de dessorcdo é o referente a
liberacdo do hidrogénio dos sitios intersticiais da rede cristalina. Nos casos em que
aparecem picos secundarios, em temperaturas mais elevadas, estes sao resultado da fuga
do hidrogénio de sitios aprisionadores reversiveis como contornos de grdo, lacunas,
discordancias, precipitados e fases secundarias.

De modo geral, a temperatura na qual ocorre o pico de dessorcéo é funcdo da
energia de ativacdo para a liberacdo do hidrogénio, da ordem da reacdo de dessorcéo e

da taxa de aquecimento. Por outro lado, a intensidade do pico estd relacionada a
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concentracdo de hidrogénio aprisionado e a taxa de aquecimento. Picos de dessorcao a
temperaturas mais elevadas significam elevadas energias de ligacéo e de ativacao para a
dessor¢do do hidrogénio e, consequentemente, sitios aprisionadores mais fortes [70].

A andlise das curvas de dessorcdo pode ser realizada de modo qualitativo,
observando a temperatura na qual ocorrem 0s picos e a intensidade dos mesmos, 0 que
permite a avaliagdo da existéncia ou ndo de sitios aprisionadores e sua forca, bem como
a dificuldade de difusdo do hidrogénio ao longo da rede cristalina. Se o objetivo é uma
analise quantitativa, as energias de ativacdo para dessorcdo e a quantidade de hidrogénio
dessorvido de cada categoria de sitio podem ser obtidas pelo calculo das areas dos picos

de dessorcdo caracteristicos.

3.2.4.2. Permeacéo por via gasosa

O ensaio de permeacdo por via gasosa permite o calculo da difusividade e da
solubilidade aparentes do hidrogénio no material, a partir da temperatura ambiente até
em torno de 600°C. Nesse procedimento experimental, uma pressdo controlada e
constante de gas hidrogénio é injetada em um dos lados da amostra, a qual funciona
como uma barreira a ser permeada. O hidrogénio molecular, como explicado
anteriormente, sofre fisissorcdao na superficie da amostra, se dissociando em hidrogénio
atdbmico, o qual é adsorvido, absorvido e, em seguida, se difunde a uma determinada
taxa até a superficie do outro lado da amostra. O método permite monitorar a pressdo de
entrada do gas hidrogénio, bem como o fluxo de saida do mesmo apds permear na
amostra na forma atdmica.

Em suma, o hidrogénio se difunde ao longo da espessura do material e, em
seguida, € evacuado no lado oposto ao de entrada, passando por um fluximetro que
determina o fluxo volumétrico de gas hidrogénio dessorvido da amostra.

Dessa forma, é obtida a partir do ensaio uma curva geralmente sigmoidal do
fluxo de hidrogénio que atravessa a amostra em funcdo do tempo. Deste grafico pode-se
retirar os coeficientes de difusdo de hidrogénio no material na faixa de temperaturas
empregada.

A microestrutura da amostra do material de estudo admite a entrada de
hidrogénio até que todos os sitios sejam ocupados. Quando isso ocorre, o fluxo de
hidrogénio detectado no lado oposto ao de entrada do gas atinge seu valor maximo e a

permeacdo chega ao estado estacionario. Como a difusdo € um mecanismo
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termicamente ativado, quanto maior a temperatura do ensaio, maior sera o valor do
fluxo de hidrogénio no estado estacionario.

A interpretacdo dos gréaficos de permeacdo gerados para cada temperatura de
ensaio é feita a partir da aplicacdo de condicdes iniciais e de contorno a segunda lei de
Fick.

No caso da permeacdo por via gasosa, as condigdes de contorno sdo as expostas
na Equagéo 11:

t=20 c=cy para 0 <x <s
(11)
t=0 Co = Cq e () =0

Sendo s a espessura da amostra, t 0 tempo e ¢ a concentracao de hidrogénio.
A fim de facilitar a compreensao das condicdes iniciais e de contorno do ensaio,
um diagrama esquematico do perfil de concentracdo de hidrogénio ao longo da

espessura s do corpo de prova em funcéo do tempo pode ser observado na Figura 31.

0 S

Figura 31 - Diagrama esquematico do perfil de concentragdo de hidrogénio ao
longo da espessura s do material.

A aplicagéo de tais condigfes na segunda Lei de Fick resulta na solucéo

demonstrada na Equagéo 12:

S ¢, | nmx (M)
c(x,t) = ¢ — Crg + ——sin—e s (12)
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A partir da curva caracteristica do ensaio de permeacdo por via gasosa, 0 valor
do tempo de ruptura (tp), que é a intersecdo da reta tangente ao ponto de inflexdo da
curva com a linha de base, pode ser obtido. O significado fisico dessa grandeza é o
tempo necessario para que as primeiras particulas de hidrogénio cheguem ao lado

oposto ao de entrada. Um esquema da obtencéo de th esta demonstrado na Figura 32.

fluxo de hidrogénio

It
e tempo
Figura 32 - Representacdo esquematica da obtencao de t, a partir de uma curva
caracteristica do ensaio de permeacao de hidrogénio.
O valor do tempo de ruptura pode ser relacionado a difusividade do hidrogénio

material através da Equacdo 13:
2

S
tb = O,SW (13)
3.2.4.3. Permeacao eletroquimica

Assim como técnica experimental de permeacdo por via gasosa, 0 ensaio de
permeacéo eletroquimica permite a obtengdo de caracteristicas como a difusividade e a
solubilidade do hidrogénio no material ensaiado.

O experimento consiste em utilizar uma amostra do material de estudo como
membrana entre dois compartimentos. Tais compartimentos sdo a célula de
carregamento de hidrogénio e a célula de deteccdo de hidrogénio, nas quais sé@o
adicionadas solugdes eletroliticas e onde diferentes eventos eletroquimicos ocorrem
simultaneamente.

Diversos métodos podem ser empregados para a realizacdo deste tipo de ensaio.

O que 0s mesmos tém em comum é o fato de serem todos baseados no monitoramento
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de mudancas no potencial eletroquimico da superficie do material, medidas contra um
eletrodo de referéncia. Tais mudancas de potencial eletroquimico estdo ligadas a
variacdo da concentragdo de hidrogénio na superficie do metal [71].

No método galvanostatico-potenciostatico, por exemplo, uma corrente
levemente catodica é aplicada na célula de geracdo, a qual promove a reducdo do
hidrogénio presente na solucgdo eletrolitica, resultando em hidrogénio atbmico, que sera
adsorvido, absorvido e, em seguida, difundido ao longo da microestrutura. No lado da
deteccdo, um potencial ligeiramente anodico é aplicado com o intuito de oxidar todo o
hidrogénio que se difunde e chega do outro lado da amostra, de modo a manter a
concentracdo de hidrogénio sempre igual a zero na superficie de deteccdo. Nesse
método, e ensaio mede a corrente anddica aplicada para manter a concentracdo de
hidrogénio na superficie de detec¢do sempre igual a zero [71]. Uma relacdo matematica
é estabelecida entre a corrente de oxidagdo (i) monitorada pelo ensaio e o fluxo de

hidrogénio (j), conforme demonstrado na Equacgéo 14:

j=1/(F xA) (14)

Sendo F a constante de Faraday e A a area da superficie da amostra.

Desse modo, assim como no ensaio de permeacao por via gasosa, um grafico do
fluxo de hidrogénio em funcdo do tempo pode ser plotado. A partir do mesmo e da
resolucédo da Segunda Lei de Fick, levando em consideracéo as condigdes de contorno
caracteristicas do experimento, é possivel estimar a difusividade e a solubilidade
aparentes.

3.2.5. Fragilizacao pelo hidrogénio em acos

Acos inoxidaveis sdo os mais usualmente empregados em aplicacdes estruturais
que combinam carregamento mecanico a exposicdo ao hidrogénio. Tal classe de
materiais se mostra bastante atrativa, principalmente por sua elevada resisténcia a
corrosdao e grande leque a propriedades mecanicas possiveis, dependendo da
composi¢do quimica e microestrutural [72].

A susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio em agos inoxidaveis esta
intimamente ligada a composi¢do, aos tratamentos termomecanicos empregados, a
realizacdo de soldagem e a fonte de hidrogénio a que s@o expostos. A composicao
qguimica determina a estabilidade de fases e algumas propriedades como a energia de
falha de empilhamento, a qual tem influéncia sobre 0 modo de deformagéo do material.

Os tratamentos termomecanicos realizados podem acarretar na ocorréncia de sitios
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aprisionadores reversiveis e irreversiveis. O emprego de processos de soldagem pode
resultar na nucleacéo a crescimento de ferrita delta, fase altamente deletéria no que diz
respeito a fragilizagéo pelo hidrogénio [73].

Acos inoxidaveis austeniticos, de modo geral, sdo 0s que apresentam melhor
resisténcia a fragilizacdo pelo hidrogénio, apesar de haver relatos de fragilizacdo nos
mesmos sob suficientemente altas pressdes de hidrogénio ou forte carregamento
catodico [74].

E reportado na literatura que o grau de fragilizacdo pelo hidrogénio sofrido por
acos inoxidaveis austeniticos é fortemente influenciado pelo teor de niquel presente nos
mesmos. Um expressivo aumento na resisténcia a fragilizacdo é observado com a
elevacdo do teor de niquel de 8 % para 12 %. Porém, vale ressaltar que o custo de
fabricacdo desses acos aumenta significativamente com o aumento da porcentagem do
elemento [75].

Tal relacdo entre a susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio e o teor de
niquel se explica pelo aumento de estabilidade da fase austenita promovido pela
presenca do elemento. Tipicamente, quanto mais estavel é a austenita no aco, melhores
sdo suas propriedades mecénicas quando exposto ao hidrogénio. A Equacdo 15
demonstra o fator de estabilidade da austenita (S) em fun¢do do teor de elementos vy

estabilizadores.

S =Ni+ 0,68Cr + 0,55Mn + 0,45S5i + 27(C + N) (15)

Vale ressaltar que, devido a distorcdo na rede cristalina ocasionada pela
ocupacdo dos sitios intersticiais pelos atomos de hidrogénio, a austenita pode sofrer
transformacdo martensitica, mudando seu empacotamento de cubico de faces centradas
para hexagonal compacto quando submetida a altas concentragdes de hidrogénio [72]. A
formagdo dessa martensita € € considerada uma possivel razdo para a fragilizacéo pelo
hidrogénio em agos austeniticos, no entanto, o efeito deletério da fase ndo é claramente
elucidado e alguns estudam cientificos o refutam [74]. O evidente é que, quanto maior a
estabilidade da austenita, menor serd a ocorréncia de transformacdo martensitica
induzida pelo hidrogénio.

Inimeros estudos sugerem que o0 mecanismo de aumento localizado de
plasticidade no material ocasionado pelo hidrogénio, conhecido como HELP, é que tem

papel mais determinante na fragilizacdo pelo hidrogénio em acos inoxidaveis
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austeniticos. Por esse motivo, 0 modo de deformacao observado no material tera grande
influéncia no seu comportamento mecéanico na presenca de hidrogénio.

Como j& mencionado, a presenca de teores suficientes de hidrogénio em regifes
de elevado acumulo de tensdes elasticas da rede cristalina eleva a localizacdo da
deformac@o no material, resultando em estruturas planares de deformacéo. Resultados
experimentais indicam que essa deformacgdo localizada é potencializada em materiais
que j& apresentam propensdo ao deslizamento planar como modo de deformacéo,
aumentando a susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio através do HELP. Em
suma, € esperado que acos inoxidaveis austeniticos que apresentam modo de
deformacdo mais homogéneo, como o0s que possuem altos teores de niquel e possuem
tendéncia a sofrer deslizamento cruzado, sejam mais resistentes a fragilizagdo pelo
hidrogénio [76].

Acos de elevada resisténcia mecanica, como 0s martensiticos e
supermartensiticos, os quais sdo comumente utilizados em aplicacdes offshore do setor
de 6leo e gas, sdo severamente fragilizados pelo hidrogénio. Agos com resisténcia a
fratura em torno de 1400 MPa e 2000 MPa podem sofrer fragilizacdo sob concentracdes
de hidrogénio entre 1 e 5 ppm. O aumento na concentracdo do &tomo na microestrutura
resulta, tipicamente, em fratura intragranular ao longo dos contornos de gréo da
austenita prévia [76].

Acos inoxidaveis duplex e superduplex, 0s quais apresentam microestrutura
bifasica ferrita/austenita e sdo formados majoritariamente por Fe, Cr e Ni, vém atraindo
crescente interesse por parte da industria por apresentarem um excelente balango entre
resisténcia mecanica e resisténcia a corrosdo. Os mesmos oferecem custo relativamente
baixo, quando comparado a superligas de niquel. A apesar da atrativa combinacdo de
propriedades, estudos relatam o efeito deletério do hidrogénio na microestrutura desses
acos. Grande parte das falhas reportadas em componentes fabricados a partir dessa
classe de acos esta associada a fragilizacao pelo hidrogénio [77].

Estudos sugerem que a fragilizacdo pelo hidrogénio em acos duplex e
superduplex esta associada a combinagdo dos mecanismos de perda de coesédo (HEDE)
na ferrita e de aumento localizado de plasticidade (HELP) na austenita, sendo o
primeiro mais pronunciado e nocivo e o segundo ocorrendo sob concentragdes mais
elevadas de hidrogénio. Desse modo, a iniciacdo de microtrincas ocorre usualmente em
inclusGes presentes na ferrita, seguida da propagacdo das mesmas por clivagem na fase,

podendo, em determinadas situacdes, ultrapassar grdos austeniticos previamente a
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fratura. Sendo assim, as ilhas de austenita presentes na microestrutura atuam como
barreiras & propagacao de trincas, enquanto que maiores fragdes volumétricas de ferrita
significam maior propenséo a fragilizagao pelo hidrogénio [65, 77].

Acos avancados de elevada resisténcia vém sendo desenvolvidos para aplicacdes
que requerem elevado desempenho estrutural associada a baixo peso, como no setor
automotivo. Dentre estes, destacam os agos TRIP e TWIP, os quais apresentam matriz
austenitica e sofrem transformagdo martensitica e maclagem, respectivamente, sob
deformacdo. Como ja mencionado, acos que apresentam elevada resisténcia mecanica
sdo mais susceptiveis a fragilizacdo pelo hidrogénio quando comparados a outras
classes de acos [78].

Acos TRIP podem apresentar as fases ferrita, austenita retida, bainita e
martensita, cada uma destas apresentando um comportamento diferente quando
submetida a exposicdo ao hidrogénio. Desse modo, 0s mecanismos atuantes na
microestrutura desses acos quando fragilizados pelo hidrogénio ndo sdo de facil
compreensdo. No entanto, a interacdo do hidrogénio com as fases austenita e martensita
é de especial interesse, ja que a ductilidade e taxa de encruamento desses acos se deve a
transformacédo martensitica induzida por deformacéo da austenita [78].

Como ja mencionado, a baixa difusividade e elevada solubilidade caracteristicas
da austenita fazem como que a fase atue como reservatorio para o hidrogénio. Quando a
transformacdo martensitica induzida por deformacdo ocorre na austenita saturada com
hidrogénio, tais atomos sdo transmitidos para a martensita recém formada, a qual é
fortemente susceptivel a fragilizacdo pelo hidrogénio, principalmente por sua elevada
densidade de discordancias e de microestresse residual. Desse modo, sob carregamento
mecanico, a martensita recém-formada e supersaturada com hidrogénio rapidamente
fratura, induzindo a falha do componente. Em suma, acos TRIP apresentam mais severa
perda de ductilidade devido ao hidrogénio quando comparados a agos que ndo sofrem
transformacdo martensitica induzida por deformacdo e a iniciacdo de trincas esta sempre
associada a presenca de martensita na microestrutura [78].

A susceptibilidade de acos TWIP & fragilizagdo pelo hidrogénio ainda ndo é
completamente elucidada. Alguns estudos atribuem a fratura atrasada pos forjamento,
frequentemente observada nesses acos, a presenca de hidrogénio na microestrutura,
enquanto outros autores postulam que determinadas classes de agcos TWIP sdo imunes a

fragilizac&o ocasionada pelo elemento [79].
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O efeito quase desprezivel do hidrogénio sobre as propriedades mecanicas de
determinados acos TWIP pode estar associado a baixa difusividade do hidrogénio na
austenita, a qual dificulta a penetragdo do 4&tomo na microestrutura do material.

De modo geral, nos acos TWIP que sofrem fragilizacdo pelo hidrogénio, as
caracteristicas microestruturais mais influentes sdo a densidade de discordancias, o teor
de martensita induzida pelo hidrogénio e a presenca de maclas de deformagcéo [80]. E
mais comumente observada a ocorréncia de fraturas intergranulares quando ocorre
fragilizacdo pelo hidrogénio nesses materiais, as quais se localizam proximas a
superficie, especialmente por conta da baixa penetracdo do hidrogénio. Tal modo de
fratura se deve principalmente & perda de coesdo nos contornos de grdo. Nos casos em
que ha ocorréncia de fratura transgranular, a mesma se propaga ao longo dos contornos
das maclas de deformacéo primarias e paralelas ao plano secundario de maclagem [79].

O forte acimulo de estresse residual, associado a elevada concentracdo de
hidrogénio em juntas triplas de contornos de grdo s@o os principais fatores responsaveis
pelas falhas ocasionadas pelo hidrogénio em agos TWIP. No entanto, contornos de
macla coerentes X3 também possuem papel importante. Apesar de diversos estudos
sugerirem o emprego da engenharia de contornos de grdo para promocao de contornos
de grdo especiais consequente melhoria de diversas propriedades, dentre elas a
susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio [81], a iniciacdo e propagacao de trincas
ao longo de contornos de grdo especiais foi reportada nesses acos. Essa contradicdo
pode ser explicada pelo elevado acumulo de estresse, de distorcBes elasticas e de
defeitos nesses contornos, como também pelo efeito de reducdo de coeréncia
ocasionado pela interacdo dos mesmos com discordancias moveis [79, 80].

A adicdo de Al a composicao de alguns acos TWIP de elevada resisténcia resulta
em melhoria da resisténcia a fragilizacédo pelo hidrogénio nesses materiais. Os principais
possiveis motivos para tal efeito sdo a formacdo de uma camada de Al,O3 na superficie,
prevenindo a entrada do hidrogénio e a reducdo da maclagem por deformacao
ocasionada pela presenca do Al na microestrutura [80].

Paralelamente a acos inoxidaveis e acos avancados de elevada resisténcia,
superligas de niquel também sdo usualmente empregadas em aplicacdes que requerem
uma boa combinagdo entre resisténcia mecéanica e resisténcia a corrosdo. Desse modo,
as mesmas também sdo expostas a ambientes com elevadas concentracBes de
hidrogénio. Assim como 0s agos anteriormente citados, superligas de niquel também

podem apresentar um vasto leque de propriedades mecanicas, dependendo de sua
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composicao quimica e microestrutural. Assim como em agos inoxidaveis austeniticos, a
resisténcia a fragilizacdo pelo hidrogénio de superligas de niquel estd intimamente
ligada ao teor de niquel presente na composi¢do. Quanto maior a fracdo atdbmica de
niquel na estrutura, maior a propensdao a fratura intergranular ocasionada pelo
hidrogénio, o que pode ser explicado pela formacéo de hidretos nos contornos de grao
[82].

Pelo fato de superligas de niquel apresentarem modo de deformacéo fortemente
localizado, as mesmas séo susceptiveis a fragilizacdo pelo hidrogénio pelo mecanismo
HELP ao longo de seus planos de deslizamento. Além disso, grande fracdo volumétrica
de precipitacdo em sua microestrutura eleva a densidade de interfaces, tornando propicia
e ocorréncia do mecanismo de perda de coeséo ocasionado pelo hidrogénio (HEDE).

Observacgdes experimentais indicam que a fratura induzida pelo hidrogénio ao
longo de interfaces matriz/precipitado s6 ocorre quando o ultimo sofreu extenso
coalescimento ou se encontra segregado em contornos de grdo. Além disso, evidéncias
indicam que precipitados coerentes oferecem menor risco de fragilizagcdo pelo
hidrogénio em superligas de niquel. De modo geral, o0 mecanismo mais
pronunciadamente atuante na microestrutura do material durante a fragilizacdo pelo
hidrogénio é o HELP [82].
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4.MATERIAIS E METODOS
4.1. Material

A liga de alta entropia ndo equiatdbmica, endurecivel por precipitagdo, cuja
composi¢do quimica (em porcentagem atdémica) estd apresentada na Tabela 3, foi o
material escolhido para o desenvolvimento do presente trabalho, principalmente em
razdo de sua potencial boa combinacdo entre resisténcia mecanica e resisténcia a
fragilizacéo pelo hidrogénio. Amostras de 80 g da liga foram fabricadas por fuséo a arco
a partir dos elementos constituintes puros.

Tabela 3 - Composic¢éo quimica (% at) da liga de alta entropia estudada.

Fe (%) Mn (%) Ni(%) Co(%) Cr(%) Al(%)  Ti(%)

38 25 24 5 2 4 2

4.2. Metodologia experimental
4.2.1. Design da liga

A escolha da composi¢do quimica do material a ser estudado foi feita tomando
como base duas ligas de alta entropia ja exploradas experimentalmente na literatura. A
primeira € a liga monofasica ndo equiatdmica Fe;Mny7NisCosCr, [41] e a segunda é a
liga endurecivel por precipitagdo (FeNiCoCr)qsAl4Ti, [53]. As principais propriedades
de ambas foram mencionadas previamente neste trabalho.

O objetivo foi chegar a uma liga de alta entropia de composicdo ndo
equiatémica, endurecivel por precipitacdo. Para tanto, foram adicionados 4 % at de Al e
2 % at de Ti a matriz FesMnyNipCosCrp, chegando a composicdo final
FessMnasNixCosCrAlyTis.

Com a finalidade de avaliar a viabilidade de obtencéo da microestrutura desejada
na liga de alta entropia de composicdo FesgMnysNiyCosCroAlsTip, 0 software de
simulacdo computacional Thermo-Calc® foi empregado.

A confiabilidade dos resultados obtidos pelo método CALPHAD, utilizado no
Thermo-Calc®, depende fortemente da qualidade do banco de dados que estd sendo
adotado. Para que uma maior precisdo seja atingida, o banco de dados escolhido deve
contemplar os diagramas binarios e ternarios de todos os arranjos possiveis dos
elementos principais da liga. Apesar de apresentar algumas limitacbes, o método é
considerado o mais robusto para previsdo das fases presentes em ligas de alta entropia
[83].
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O banco de dados empregado foi o TCHEAL, o qual foi desenvolvido
especialmente para exploracéo de ligas de alta entropia. O mesmo possui 105 diagramas
binarios e 200 ternarios, contemplando todas as solucbes sOlidas e compostos
intermetalicos estaveis de cada um dos sistemas possiveis contendo os elementos Al,
Co, Cr, Cu, Fe, Hf, Mn, Mo, Nb, Ni, Ta, Ti, V, W e Zr [84].

E importante ressaltar que, assim como qualquer diagrama de fases, o0s
diagramas fornecidos pelo Thermo-Calc® levam em consideracdo transformacdes de
fases ocorrendo dentro do equilibrio termodindmico. Desse modo, a acuracia das
previsdes esta diretamente ligada ao emprego de tratamentos térmicos de longa duracéo.
Tal fato deve ser levado em conta para uma correta interpretacdo dos resultados
fornecidos pelo programa.

4.2.2. Fabricacéo da liga
4.2.2.1. Fusao

A liga escolhida foi fabricada por rota de fundicdo, a partir de seus elementos
constituintes puros, em forno elétrico a arco da marca Buhler, modelo Arc Melter
VARIO 400, disponivel no DEMAT (Laboratério de Degradacdo de Materiais) do
Programa de Engenharia MetalUrgica e de Materiais (PEMM) da COPPE/UFRJ.

Ao longo do presente projeto de pesquisa, trés lingotes de 80 g foram fabricadas
no forno, seguindo 0 mesmo procedimento. Uma das amostras ap6s fundi¢do pode ser
observada na Figura 33. A mesma apresenta o formato do cadinho de cobre sobre o qual
foi fundida.

Figura 33 - Amostra de 80 g obtida apos fundicao.

Como ja& mencionado, as amostras foram fabricadas a partir de pedagos
pequenos, de elevada pureza (>99,9 %), de seus elementos constituintes.
As massas necessarias de cada elemento constituinte para obterem-se amostras

de 80 g estdo listadas na Tabela 4:
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Tabela 4 - Lista de elementos constituintes e suas respectivas massas necessarias
para fabricacdo de amostras de 80 g.

Elemento % atbmica % em massa Massa ()
Fe 38 38,54 30,83
Mn 25 24,90 19,92
Ni 24 25,64 20,51
Co 5 5,33 4,27
Cr 2 1,89 1,51
Al 4 1,95 1,56
Ti 2 1,75 1,40

Com o intuito de compensar possiveis perdas durante a fusdo, principalmente do
manganés, que € altamente reativo em altas temperaturas, massas ligeiramente
superiores as requeridas foram utilizadas.

A primeira etapa do procedimento de fusdo foi depositar os elementos
constituintes de forma homogénea sobre o cadinho de cobre resfriado a agua
pertencente ao forno. Em seguida, a cdmara foi devidamente fechada. A fim de purificar
a atmosfera previamente a fusdo, trés etapas de purga com 500 mbar de Argbnio
seguido de vacuo até atingir pressdo de 10 mbar foram empregadas.

Os elementos foram fundidos sob uma atmosfera inerte de 800 mbar de Argonio
de alta pureza. Antes que o arco fosse aberto sobre os mesmos, foi fundida uma peca de
zirconio, denominada “gater”, com o objetivo de capturar algum oxigénio que
possivelmente tenha permanecido no ambiente mesmo ap6s as etapas de purga,
impedindo assim a ocorréncia de oxidacao da liga.

Para minimizar a projecdo dos elementos constituintes pela aplicacdo do arco,
baixas correntes, em torno de 60 A, foram aplicadas no comeco da etapa de fusdo dos
elementos. A corrente foi sendo gradativamente aumentada, até atingir valores em torno
de 155 A. O arco foi passado ao longo de todo o comprimento da amostra diversas
vezes, promovendo assim uma maior homogeneizacdo. Em seguida, a amostra foi
virada com o auxilio de uma garra pertencente ao forno, ainda com a camara fechada, e
uma corrente em torno de 155 A foi aplicada para refundir o material. Cinco ciclos de

refusdo foram realizados.
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4.2.2.2. Processamento termomecanico
I. Laminacéo

Os lingotes da liga fabricados por fuséo a arco foram laminados no laminador
FENN, pertencente a Secdo de Engenharia Mecanica e de Materiais (Se4) do Instituto
Militar de Engenharia (IME). Previamente a laminacéo, os lingotes foram submetidos a
um tratamento térmico a 800 °C por 30 minutos visando melhorar a ductilidade dos
mesmos. Entre os passes de laminacdo, os lingotes voltaram ao forno a 800 °C por cerca
de 10 minutos, com 0 mesmo objetivo.

Além de destinar-se a quebrar a microestrutura de fusdo, a laminacdo também
foi empregada com o intuito de reduzir a espessura dos lingotes, viabilizando assim a
fabricacdo de corpos de prova para ensaios mecanicos e testes de interagdo com o
hidrogénio. Dependendo da finalidade, os lingotes foram laminados sucessivamente até
chegar-se a chapas de espessuras que variaram entre 1000 e 400 pm.

As chapas laminadas foram, entdo, encaminhadas a fabricacdo de corpos de

prova para a realizagdo dos testes experimentais propostos neste trabalho.
Ii.  Solubilizacéo

Os corpos de prova foram submetidos a um tratamento térmico de solubilizacéo
destinado a melhorar ainda mais a homogeneizacdo dos elementos constituintes e
promover a recristalizacdo da microestrutura encruada.

O procedimento foi realizado no forno tubular Carbolite disponivel no
Laboratorio de Degradacdo de Materiais (DEMAT) do Programa de Engenharia
Metaldrgica e de Materiais (PEMM) da COPPE/UFRJ. A fim de evitar a oxidagdo em
altas temperaturas, o tratamento se deu sob vacuo. Os parametros da solubiliza¢do
foram: 1000 °C por 1 hora. Por fim, o material foi resfriado no proprio forno, ainda sob
vacuo.

Parte dos materiais solubilizados foi destinada a etapa de testes experimentais. A
liga resultante do processo “fusdo + laminacdo + solubilizacdo” ¢ um dos objetos de

estudo deste trabalho e foi denominada “HEA solubilizada”.
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ilii. Envelhecimento

Parte dos corpos de prova solubilizados foi submetida a um tratamento térmico
de envelhecimento visando promover a precipitacdo de fases secundérias e assim,
melhorar a resisténcia mecanica da liga.

Tomando como base resultados relatados na literatura [53] e apresentados na
revisdo bibliogréafica do presente trabalho, as condigdes do tratamento térmico foram:
650°C por 4 horas. Ao fim do tratamento, os corpos de prova foram resfriados no forno,
ainda sob vacuo. O material que passou pelo processo “fusio — laminagdo —
solubilizacdo — envelhecimento — resfriamento no forno” foi denominado “HEA
envelhecida 17,

Apenas para a etapa de estudo de ensaios mecanicos em corpos de prova
hidrogenados e ndo hidrogenados, alguns corpos de prova de tracdo, ao invés de serem
resfriados no forno apds o tratamento de envelhecimento, foram resfriados em agua.
Deste modo, dois tipos distintos de material foram obtidos. O material que passou pelo
processo “fusdo — laminacdo — solubilizacdo — envelhecimento — resfriamento em
agua” foi denominado “HEA envelhecida 2”

Para melhor compreensdo do procedimento experimental adotado para a
fabricacdo dos materiais estudados no presente trabalho, um fluxograma foi elaborado e

esta disponivel na Figura 34.

Thermo-Calc®

|

[ Fabrica¢ido da ] [ Fusio ] [Processamento ]

[ Design da Liga ]

L]ga Forno de Fusdo a Arco Tern]OanCf{l’liCO

l

[Envelhecimento] ‘_[ Solubilizacdo ] — [ Laminagio ]

650°C- 4h 1000°C-1h

1 \ HEA Solubilizada

Resfriamento Resfriamento
no Forno em Agua
HEA Envelhecida 1 HEA Envelhecida 2

Figura 34- Procedimento experimental adotado para obtencdo dos materiais a
serem estudados.
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4.2.3. Analise de difragdo de raios X (DRX)

Anélises de DRX foram conduzidas com a finalidade de verificar a estrutura
cristalina e presenca de fases secundarias nos materiais através de seus picos de difracéo
caracteristicos em relagdo ao angulo 26.

O equipamento utilizado para tal foi o Difratbmetro de Raios-X da marca
Bruker, modelo D8 Discover, pertencente ao Laboratério de Metalurgia Fisica e
Propriedades Mecanicas (PropMec) do Programa de Engenharia Metallrgica e de
Materiais (PEMM) da COPPE/UFRJ, com radia¢do Cu-a (A = 0,1542 nm). A varredura
empregada foi de 20 a 100°, com passo de 0,05°.

Amostras de todas as chapas ap6s laminacdo foram analisadas por DRX. O
mesmo foi feito com amostras de todos 0s materiais apds sofrerem tratamentos

térmicos.

4.2.4, Caracterizacdo microestrutural

Visando avaliar a morfologia da microestrutura da liga nos estados solubilizado
e envelhecido 1, um microscopio eletrénico da varredura (MEV) da marca JEOL,
modelo JSM 6460, localizado no Laboratério Multiusuario de Microscopia Eletronica
no modo de elétrons retroespelhados.

Previamente a andlise microestrutural, as amostras foram lixadas com uma
sequéncia de lixas de granulometria 100 a 1200, passando, em seguida, ao polimento
em panos com pasta de diamante de 3 um e 1 pm.

Por fim, amostras de “HEA Solubilizada” ¢ “HEA Envelhecida 1” foram
atacadas com agua régia (HNO3:HCI; 1:3) com o objetivo de revelar os contornos de
gréo.

Com o intuito de revelar melhor a microestrutura, amostras de “HEA
envelhecida 1” foram atacadas eletroquimicamente por uma solucdo de etanol e &cido
perclérico (9:1) a uma temperatura de — 17°C e tensdo de 23 V, durante 15 segundos. O
equipamento utilizado para tal procedimento foi o TenuPol-5 da marca Struers,
pertencente ao Laborat6rio de Microscopia Multiusuario Eletronica.

As andlises foram conduzidas sob tenséo de aceleracdo de 20 kV e ampliagdes

variando entre 500 e 1000 vezes em diferentes pontos das amostras.
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4.2.5. Estudo da interagéo da liga com o hidrogénio
4.2.5.1. Permeacéo por via gasosa

Para a realizacdo dos ensaios de permeacdo de hidrogénio por via gasosa, corpos
de prova circulares com 12 mm de didmetro foram cortados por eletroerosédo. Em
seguida, um polimento em ambos os lados em panos com pasta de diamante de 3 pm e 1
um foi realizado. Com a finalidade de elevar a cinética de dissociacdo molecular do H,
e assim facilitar a adsorcdo do hidrogénio atdmico durante o ensaio, além de prevenir
oxidagdo superficial em altas temperaturas, um dos lados dos corpos de prova foi
revestido com uma pelicula de paléadio. Um exemplo de corpo de prova esta apresentado

na Figura 35. Os mesmos apresentam espessura de 300 pm.

Figura 35 - Discos de 12 mm (A) antes e (B) apds ensaio de permeacao por via
gasosa.

O aparato de testes utilizado para realizacdo dos ensaios foi desenvolvido no
Laboratdrio de Metalurgia Fisica e Propriedades Mecanicas (PropMec) do Programa de
Engenharia Metalurgica e de Materiais (PEMM) da COPPE/UFRJ.

O corpo de prova foi posicionado no aparato de permeacdo e todo o sistema foi
submetido a vacuo, objetivando excluir efeitos externos da medida da difusividade do
hidrogénio no material. Ap6s vacuo por tempo suficiente, o corpo de prova foi, entdo,
pressurizado com hidrogénio gasoso no lado com deposicédo de paladio.

Os ensaios de permeacdo foram realizados com uma pressdo constante de
hidrogénio de 20 bar nas seguintes temperaturas: 350°C, 400°C, 450°C, 500°C e 550°C.

Além da liga desenvolvida no presente estudo (FezsMnzsNixCosCroAlsTiz) nos
estados solubilizado e envelhecido (HEA solubilizada e HEA envelhecida 1), os
mesmos testes de permeacdo de hidrogénio por via gasosa foram realizados em corpos
de prova da liga de alta entropia equiatdmica Fe;oMnoNizCo020Cry [11], bem como em
corpos de prova da liga de alta entropia ndo equiatbmica monofasica

Fe2oMnyoNizCogCr, [39]. Tais ligas também foram fabricadas no forno de fusdo a arco
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para conducéo de trabalhos paralelamente realizados no laboratorio. A comparacdo dos
resultados experimentais obtidos permitiu o estudo do efeito da composicdo quimica, da
microestrutura e da precipitacdo sobre a interagdo do material com o hidrogénio.

4.2.5.2. Ensaios mecanicos

Visando obter os valores de tensdo limite de escoamento, tensdo limite de
resisténcia a fratura e deformacdo de ruptura caracteristicos da liga fabricada em
diferentes condicGes de processamento termomecanico (HEA solubilizada, HEA
envelhecida), testes de tracdo uniaxial foram realizados em corpos de prova como o
presente na Figura 36. Os mesmos apresentavam comprimento Util de 25 mm, largura

de 6 mm e espessura de 1 mm.

Figura 36 - Corpos de prova utilizados para os ensaios de tracdo uniaxial.

Para a conducéo dos testes, foi utilizada uma maquina de tracdo modelo EMIC
DL 10000 presente no Laboratério de Metalurgia Fisica e Propriedades Mecéanicas
(PropMec) do Programa de Engenharia MetalUrgica e de Materiais (PEMM) da
COPPE/UFRJ. Os ensaios foram realizados até a ruptura, com velocidade de 0,5
mm/min (taxa de deformacdo inicial de 3,3 x 10™s™") e & temperatura ambiente.

Além de medir as propriedades mecéanicas dos materiais de estudo, desejou-se
também, através de ensaios de tracdo uniaxial, avaliar a susceptibilidade a fragilizacao
por hidrogénio dos mesmos. Para tal, corpos de prova hidrogenados foram submetidos a
ensaios de tracdo. Tais testes foram realizados sob as mesmas condicdes e que 0s
empregados nos materiais ndo hidrogenados.

Nessa etapa, além das ligas “HEA solubilizada” e “HEA envelhecida”, corpos de
prova do tipo “HEA envelhecida 2” também foram estudados.

A hidrogenacdo dos corpos de prova foi realizada eletroliticamente por 7 dias
em solugéo H,SO,4 + As;03, utilizando um contra eletrodo de platina e uma densidade
de corrente de 5 mA/cmz2. Vale ressaltar que apenas o comprimento util dos corpos de
prova, lixado e polido, foi exposto a hidrogenagdo, enquanto as demais partes foram

isoladas com Teflon.
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4.2.5.3. Fractografias

Visando analisar as superficies de fratura resultantes dos ensaios de tracéo
uniaxial conduzidos nos materiais hidrogenados e ndo hidrogenados, analises
fractogréaficas foram realizadas. Desse modo, foi possivel avaliar se houve alteragdo da
superficie de fratura em funcdo da presenca de hidrogénio na microestrutura.

As analises foram conduzidas nos corpos de prova rompidos, provenientes dos
ensaios de tracdo uniaxial, utilizando o microscépio eletronico da varredura (MEV) da
marca JEOL, modelo JSM 6460, localizado no Laboratorio Multiusuario de
Microscopia Eletronica. Foram empregados aumentos de 100 a 10000 x em diferentes

pontos para cada ampliacéo.

4.2.6. Diagrama esquematico da metodologia
experimental

Na Figura 37 € possivel visualizar, em resumo, toda a metodologia experimental

seguida ao longo da realizagdo do presente trabalho.
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Figura 37 - Esquema da metodologia experimental adotada
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5.RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1. Caracterizacao da liga
5.1.1. Simulagéo computacional

Com a finalidade de realizar uma anélise comparativa e testar a confiabilidade
dos resultados obtidos pela simulagéo termodindmica, além da simulacdo dos diagramas
referentes a liga de estudo, duas ligas de alta entropia endureciveis por precipitacéo ja
fabricadas experimentalmente também foram exploradas no Thermo-Calc® 2017b
utilizando o banco de dados TCHEAL.

O diagrama de resfriamento referente a liga de alta entropia de composicao
(FeNiCoCr)gsAl; [52] pode ser observado na Figura 38. No mesmo estdo representadas
as fracBes de fases presentes no material em funcéo de temperatura, considerando um

resfriamento dentro do equilibrio.
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Figura 38 - Diagrama de resfriamento caracteristico da liga (FeNiCoCr)g3Al; [52]
simulado pelo software Thermo-Calc®.
Segundo o diagrama, a liga apresenta microestrutura solucdo solida de
empacotamento cfc apds solidificacdo e, a medida que a temperatura decresce, sofre
precipitacdo de duas fases ccc distintas, uma ordenada B2 (NiAl) e uma solucgdo sélida

desordenada, de uma fase ¢ (Fe-Cr) e da fase y* (NizAl).
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A maioria dos resultados experimentais presentes na literatura demonstra que a
liga apresenta microestrutura monofésica quando é recozida a temperaturas acima de
1100°C e resfriada em agua ou ao ar [85, 86]. O fato de o material reter a microestrutura
monofésica a temperatura ambiente quando resfriado rapidamente pode ser explicado
pelo efeito de difusividade lenta dos multiplos elementos constituintes, caracteristico de
ligas de alta entropia [87].

O emprego de tratamentos térmicos de envelhecimento sob temperaturas entre
500 e 800°C pode gerar a precipitacdo das fases y’-L1, (NizAl), finamente dispersa na
matriz, e ccc-B2 (NiAl) localizada majoritariamente nos contornos de gréo [50, 85, 86].

A ndo observacdo experimental de algumas fases previstas por simulagéo
computacional, como ¢ o caso da fase o, pode ser justificada pelo emprego de métodos
de caracterizacdo microestrutural ndo suficientemente precisos. Desse modo, fases
presentes em baixa fracdo volumétrica podem néo ser detectadas [88]. Por outro lado,
limitacdes dos bancos de dados atualmente existentes podem prejudicar a acuracia das
simulacdes [7].

O diagrama de resfriamento da liga de composicdo (FeNiICoCr)gsAlsTi, [53]

também foi obtido e pode ser observado na Figura 39.
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Figura 39 - Diagrama de resfriamento caracteristico da liga (FeENiCoCr)g,Al;Ti;
[53] simulado pelo software Thermo-Calc®.
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O diagrama prevé uma microestrutura monofasica com empacotamento cfc apds
solidificacdo, bem como a precipitagdo das fases ccc-B2 (NiAl), vy’ (Niz(Al,Ti)), o (Fe-
Cr) e ccc desordenada conforme ocorre resfriamento dentro do equilibrio.

Comparando os diagramas das Figura 38 e Figura 39, pode-se observar que a
adicdo de pequenas fracbes de Ti como elemento de liga aumenta a estabilidade da fase
endurecedora y’ para temperaturas maiores.

Os resultados experimentais referentes a liga (FeENiCoCr)gsAl,Ti, mostram uma
microestrutura monofasica cfc apds tratamento térmico de homogeneizagdo a 1200°C
por 4 horas e ocorréncia de precipitacdo de fases secundarias quando o material é
submetido a tratamentos térmicos de envelhecimento entre 800 e 650°C. Tais fases
endurecedoras tratam-se de y’-L1, (Ni3(Al Ti)) e Heusler-L2; (Ni>AlITi). Assim como
ocorre na liga (FeNiCoCr)g3Al, a fase o ndo é detectada experimentalmente [53].

O fato de a fase Heusler-L2; (NiAlTi) ndo constar no diagrama de resfriamento
previsto pelo Thermo-Calc® é uma evidéncia de limitagdes ainda existentes no banco de
dados TCHEAL, porém, o mesmo ainda se mostra mais confiavel na previsao de fases
de ligas de alta entropia do que bases de dados construidas especialmente para ligas de
niguel ou acos, por exemplo.

Ap0s a avaliacdo de ligas ja produzidas em estudos anteriores, a exploracdo da
liga desenvolvida no presente estudo (FessMnysNiosCosCroAlsTip) foi iniciada. Na
Figura 40 estdo dispostos os diagramas de resfriamento da liga de composicao
Fe4oMny7NixCosCr, e dessa mesma liga com adicdo de 4 %at de Al e 2 %at de Ti,

chegando a composicdo FesgMnsNizyCosCroAlgTi.
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Figura 40 - Diagramas de resfriamento referentes as ligas Fe;oMn,7NisCosCr, (A)
e FesgMnysNizCosCroAl,Ti, (B) simulados pelo software Thermo-Calc®.
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Resultados experimentais referentes a liga FesoMn,7NixCosCr, mostram que,
apos solubilizacdo a 1200°C por 2 horas e resfriamento em &gua, a mesma trata-se de
uma liga de alta entropia ndo equiatdmica monoféasica, com estrutura cfc e todos os
elementos constituintes dispostos em uma solucgéo solida desordenada [41]. Ou seja, ndo
é reportada experimentalmente a ocorréncia das fases ccc e ©.

A comparacéo entre os diagramas A e B da Figura 40 permite a confirmacao dos
elementos Al e Ti como fortes formadores das fases y’-L1, (Nis(Al Ti)) e ccc-B2. Além
disso, ao comparar-se o diagrama da Figura 40.B com os presentes nas Figura 38 e
Figura 39, é possivel concluir que a adi¢cdo de Mn a liga eleva a estabilidade da matriz
cfc.

Além da construgdo dos diagramas de resfriamento acima expostos, a ferramenta
de simulagdo computacional Thermo-Calc® foi empregada para o estudo do equilibrio
de fases e descricdo das mesmas em funcdo da temperatura na liga
FessMnzsNizCosCrAlgTio.

Na Tabela 5 estd apresentada a fracdo das fases de equilibrio bem como a

descricdo da ocupacdo dos sitios das mesmas na liga de estudo a 1000°C.

Tabela 5 - Fracdo de fases e descri¢cdo da ocupacéo dos sitios na liga de composicéo
Feggan5Ni24Co5Cr2Al4Ti2 a 1000°C.

Fase Estrutura  Grupo espacial Fragdo molar
cfc L1, Pm3m 1
Sitio 1 Sitio 2
Elemento Ocupagéo Elemento Ocupagéo

Fe 0,381 Fe 0,377
Mn 0,247 Mn 0,260
Ni 0.234 Ni 0,257
Co 0,053 Co 0,042
Al 0,043 Al 0,032
Cr 0,022 Ti 0,017
Ti 0,021 Cr 0,016

A Unica fase estavel detalhada para o material a 1000°C ¢ uma fase cfc com
estrutura L1, e composicao (Fe, Mn, Ni, Co, Al, Cr, Ti)s(Fe, Mn, Ni, Co, Al, Ti, Cr). A

representacdo esquematica da estrutura L1, pode ser vista na Figura 41.A. As esferas de
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cor vermelha representam o sitio 1, enquanto as esferas de cor amarela representam o

sitio 2.

A) B)

-

Figura 41 - Representacdo esquematica das estruturas cristalina L1, (A) e B2 (B).

A fracdo de ocupacdo tanto do sitio 1 quanto do sitio 2 da estrutura L1, estd
praticamente idéntica a porcentagem atdmica dos elementos constituintes na liga, o que
indica que ndo ha ocupacdo preferencial de nenhum sitio por nenhum elemento. Desse
modo, trata-se de uma solucdo soélida com os elementos dispostos de forma desordenada
numa estrutura cfc.

Na Tabela 6 estdo apresentadas as fraces de fases estaveis, bem como a
descricdo da ocupacao de seus sitios, na liga FezgMnysNixsCosCrAlsTi, a 650°C. Vale
lembrar que é esta a temperatura de envelhecimento a que o material foi submetido.
Nesta temperatura, a liga apresenta 85,83 % da matriz cfc, 8,76 % da fase y’ e 5,41 %
da fase ccc.

Tabela 6 - Fracdo de fases e descricdo da ocupacéo dos sitios na liga de composicéo
FessMnosNisCosCroAlsTin a 650°C.

Fase Estrutura  Grupo espacial Fragdo molar
cfc L1, Pm3m 0,8583
Sitio 1 Sitio 2
Elemento Ocupacao Elemento Ocupacao
Fe 0,4365 Fe 0,4219
Mn 0,2519 Mn 0,3096
Ni 0,2068 Ni 0,1817
Co 0,0502 Co 0,0414
Al 0,0231 Cr 0,0178
Cr 0,0244 Al 0,0155

80



Ti 0,0071 Ti 0,0121

Fase Estrutura  Grupo espacial Fragdo molar
Y L1, Pm3m 0,0876
Sitio 1 Sitio 2
Elemento Ocupacao Elemento Ocupacéao

Ni 0,8865 Ti 0,5970
Fe 0,0387 Al 0,3841
Mn 0,0385 Fe 0,0160
Co 0,0354 Mn 0,0024
Cr 0,0004 Cr 0,0003
Al 0,0003 Ni 0,0001
Ti 0,0001 Co 0,0064

Fase Estrutura  Grupo espacial Fragdo molar
cce B2 Pm3m 0,0541

Sitio 1 Sitio 2
Elemento Ocupacéo Elemento Ocupacéo

Mn 0,4619 Ni 0,7328
Al 0,4003 Co 0,2117
Fe 0,0926 Fe 0,0522
Ti 0,0375 Mn 0,0021
Cr 0,0055 Cr 0,0013
Ni 0,0022 Ti 0

Co 0 Al 0

A composicdo da matriz cfc a 650°C € FeqsMnyNiCo,CroAl,Tiy. Observa-se
que houve pequena reducgéo da porcentagem atdomica dos elementos Ni, Al e Ti, os quais
foram consumidos na precipitacdo das fases secundarias. Essa reducdo foi compensada
pelo aumento no teor relativo de Fe.

Ao analisar a fragdo de ocupacéo dos sitios da rede L1, da matriz cfc, € possivel
constatar que a variacdo de composicdo acima comentada resulta em uma pequena
reducdo da aleatoriedade de distribuicdo dos elementos na estrutura cristalina. Ou seja,
h& uma pequena reducdo do nivel de desordem do sistema, com os elementos Fe, Ni, Al

e Cr ocupando preferencialmente o sitio 1 e 0 elemento Mn ocupando preferencialmente
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0 sitio 2. Poréem, ainda assim, esta fase pode ser considerada desordenada, ja que a
preferéncia de ocupacdo é bem pequena.

A fracdo de ocupacdo referente aos sitios das fases secundarias previstas
demonstra que as mesmas tratam-se de fases ordenadas semelhantes as fases
endurecedoras y” — Nig(Al,Ti) e B2 — NiAl relatadas na literatura.

Na fase y’ prevista para a liga de estudo, o sitio 1, o qual esta representado pelas
esferas vermelhas na Figura 41.A, é ocupado majoritariamente pelo Ni, enquanto que o
sitio 2, o qual estad representado pelas esferas vermelhas na Figura 41.A, é ocupado
preferencialmente pelos elementos Ti e Al.

Na fase ccc prevista para a liga de estudo, o sitio 1, o qual esta representado
pelas esferas verdes na Figura 41.B, é ocupado preferencialmente pelos elementos Mn e
Al, enquanto que o sitio 2, o qual esta representado pelas esferas vermelhas na Figura
41.B, é ocupado majoritariamente pelo Ni e secundariamente pelo Co.

A andlise e confronto dos resultados de simulacdo termodindmica acima
expostos com a literatura permite assegurar 0 grande potencial da liga
FessMnysNixCosCrAlyTi, de sofrer precipitacdo de fases endurecedoras por tratamento
térmico de envelhecimento, esperando dessa forma otimizar suas propriedades

mecanicas.

5.1.2. Analise de difracdo de raios X (DRX)

Na Figura 42 estdo sobrepostos os difratogramas resultantes da analise DRX de
amostras da liga Fe3sMnasNixaCosCr,AlsTi; nos estados “encruada”, “solubilizada” e
“envelhecida 1”. Nos trés materiais sdo detectados com clareza picos caracteristicos de
uma estrutura cfc. Além dos mesmos, também sdo identificados picos de baixa
intensidade que podem ser referentes a uma fase ccc nos trés materiais e a fase o na liga
encruada.

E possivel perceber que os picos de difracdo referentes a fase ccc sdo mais
Obvios nas amostras tratadas termicamente do que na amostra encruada, principalmente
na amostras que sofreu tratamento térmico de envelhecimento.

A comparacdo entre as intensidades dos picos referentes a cada fase detectada
permite afirmar que se tratam de ligas majoritariamente monofésicas, o que corrobora

com os resultados obtidos no Thermo-Calc®.
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Figura 42 - Difratogramas referentes a liga de estudo nos estados ‘encruada,
""solubilizada' e ""envelhecida 1".
O célculo dos parametros de rede referentes as fases detectadas foi feito com
base na Lei de Bragg (Equagéo 16).
Zdhkl sinf@ = ni (16)

Onde dy representa a distancia interplanar da rede; h, k, | sdo os indices do
plano cristalino; 6 € o angulo do pico, n € um niimero inteiro e A ¢ 0 comprimento da

onda irradiada. Considerando A igual a 1,542 A e n igual a 1, chega-se a Equacdo 17.
a

V(2 + k2 +12)

Sendo a o valor do parametro de rede da fase detectada.

dppr = (17)

Na Tabela 7 estdo listados os valores dos pardmetros de rede calculados para a

estrutura cfc detectada na liga de estudo nos trés estados.
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Tabela 7 - Valores dos angulos dos picos de difracdo referentes aos planos
cristalinos, com os parametros de rede calculados pela lei de Bragg, da fase cfc
presente na liga de estudo nos trés estados.

HEA Encruada amedio (A) 3,615

20 (graus) h k I a(A)
4341 1 1 1 3,611
50,42 2 0 0 3,620
74,2 2 2 0 3,615
90,06 3 1 1 3,614
HEA Solubilizada amedio (A) 3,615

20 (graus) h k I a(A)
43,37 1 1 1 3,614
50,5 2 0 0 3,615
74,22 2 2 0 3,614
90,02 3 1 1 3,616
HEA Envelhecida 1 amedio (A) : 3,610

20 (graus) h k I a(A)
43,45 1 1 1 3,608
50,56 2 0 0 3,611
74,32 2 2 0 3,610
90,17 3 1 1 3,611

Os parametros de rede calculados para a liga nos estados encruado e solubilizado
sdo iguais, enquanto que o obtido para a liga no estado envelhecido 1 é ligeiramente
menor. Essa pequena discrepancia pode ser explicada por uma reducdo na distorcdo da
rede cristalina promovida pela perda de elementos constituintes da matriz devido a
precipitacdo das fases secundarias. Os valores de “a” obtidos estdo entre O0S
documentados para a rede cfc do Ni (3,52 A) e do Fe-y (3,66 A) e bem proximos do
documentado para o composto intermetalico FesoMn,oNizo (3,59 A) [89].

Os valores de “a” calculados para a solucao solida cfc da liga de estudo nos trés

estados estdo bem coerentes com os relatados na literatura para ligas de alta entropia de

composicao aproximada, conforme pode ser observado na Tabela 8:
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Tabela 8 - Valores de a referentes a fase cfc relatados na literatura para ligas de
alta entropia.

Liga a(A) Ref
(Fe4oMn2sCrypoNigs)i00xAlxy X =0; 2; 6; 10; 14 3,61 [90]
Al sCoCrFeNiTig, 3,60 [91]
Fe4oMny7NixCosCr, 3,60 [41]
FeMnNiCoCr 3,59 [92]
FessMn2sNizaCosCroAlsTiz encruada 3,62 Presente trabalho
FessMn2sNi2aCosCroAlsTio solubilizada 3,62 Presente trabalho
FessMn2sNiaCosCraAlsTiz envelhecida 1 3,61 Presente trabalho

Os valores dos parametros de rede referentes a fase ccc identificada nos picos de
difracdo também foram calculados utilizando as Equacdes 16 e 17. Os resultados estdo
disponiveis na Tabela 9 juntamente a valores de “a” relatados na literatura para a
solucdo soélida desordenada ccc presente em ligas de alta entropia com Al na

composi¢do quimica.

Tabela 9 - Valores de a referentes a fase ccc relatados na literatura para ligas de
alta entropia.

Liga a(A) Ref
(FeaoMnysCrypoNiss)i00xAlx - X =0; 2; 6; 10; 14 2,88 [90]
CoFeNiMnAl 2,89  [93]
FessMnasNixsCosCroAlsTis solubilizada 2,87 Presente trabalho
FessMn2sNi2aCosCroAlsTio envelhecida 1 2,87 Presente trabalho

Os valores de “a” obtidos para a fase ccc detectada nos difratogramas da liga do
presente trabalho sdo proximos aos relatados na literatura para solugdes solidas ccc de
ligas de alta entropia, porém também se assemelham aos documentados para o
composto intermetalico AINi (2,88 A), que se trata de uma fase ccc ordenada com
estrutura B2 [89].

O DRX ndo é o método mais indicado para identificacdo de precipitacdo da fase
endurecedora vy’ — Niz(Al,Ti), principalmente por ndo possuir precisao suficiente para

detectar precipitados nanométricos, mas também pelo fato de os picos referentes a fase
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serem muito proximos aos referentes a matriz cfc, o que dificultaria sua distingcdo caso
detectados.

Resultados experimentais indicam a detec¢do de precipitados y’ por microscopia
eletrbnica de transmissdo em amostras nas quais a fase ndo é detectada por DRX ou
microscopia eletronica de varredura [88].

A deteccdo de picos referentes a uma fase ccc na liga mesmo no estado
solubilizado pode ser explicada pelo fato de a mesma ter sido resfriada no forno sob
vacuo apos o tratamento a 1000°C, processo demorado que pode ter permitido a

precipitacao de pequenas fracdes da fase secundaria.

5.1.3. Caracterizacéo microestrutural

Na Figura 43 estdo apresentadas as micrografias obtidas por MEV referentes a
amostras nos estados “solubilizada” (A) e “envelhecida 1” (B) atacadas com agua régia.
As imagens foram feitas no modo de observacdo por elétrons secundarios do

equipamento, o qual mostra as caracteristicas topograficas do material examinado.

Figura 43 - Micrografias referentes a liga de estudo nos estados *'solubilizado™ (A)
e "envelhecido 1" (B). Ataque: Agua Régia.

O ataque foi capaz de revelar os contornos de grdo de ambas as amostras e
evidenciou ainda a presenca de maclas de recozimento. S&o observados gréos
relativamente equiaxiais com tamanho médio em torno de 30 um na amostra no estado
“solubilizado” e 40 um na amostra no estado “envelhecido 1”.

As caracteristicas observadas assemelham-se as relatadas na literatura para ligas
de alta entropia com composicao proxima a da Liga de Cantor (Co20CraoFe2oMnyoNizg)
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[6, 26 — 29], com excecdo do maior tamanho de grdo que € justificado pelo fato de as
amostras terem sido resfriadas dentro do forno ap6s o tratamento térmico.

Uma segunda analise MEV foi realizada, dessa vez no modo de observagédo por
elétrons retroespalhados, o qual permite distinguir as fases presentes através de um
contraste de tonalidade referente ao peso atdbmico dos elementos constituintes. As
imagens foram feitas apds ataque eletrolitico com solucdo de etanol e acido perclérico
(9:1). Na Figura 44 estdo apresentadas micrografias referentes a liga no estado
“envelhecido 1” com aumentos de 500x (A) e 1000x (B).

Figura 44 - Micrografias referentes a amostra da liga no estado envelhecido 1 com
aumentos de 500x (A) e 1000x (B). A presenca de precipitados nos contornos de
grao é observada no detalhe (C). Ataque: solucéo de etanol e &cido perclérico (9:1).

O ataque eletrolitico com solucdo de etanol e 4&cido perclorico (9:1)
proporcionou uma melhor revelacdo da microestrutura do material. Além dos gréos
equiaxiais e maclas de recozimento ja observados no ataque com agua régia, foi também
possivel constatar a presenca de inclusdes distribuidas na microestrutura e de
precipitacdo nos contornos de gréo, destacada na Figura 44.C.

A auséncia de um EDS acoplado ao MEV inviabilizou a obtencdo da
composi¢do quimica das inclusGes e dos precipitados detectados.

A presenca de inclusdes semelhantes as vistas na Figura 44 é observada na
grande maioria das micrografias referentes a ligas de alta entropia com composicdes
baseadas na liga de Cantor presente na literatura. Tais inclusdes sdo éxidos ricos em Mn
e Cr e, devido a sua baixa fragdo volumétrica, ndo é considerada influéncia significativa

das mesmas sobre as propriedades mecénicas do material [27]. Inclusdes semelhantes
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também séo observadas em micrografias de ligas de composi¢do AlysFeNiCoCrMny, x
=0; 0,1; 0,3, e séo identificadas como Al,03 [94].

A identificacdo de precipitagdo nos contornos de grdos por microscopia
eletrbnica de varredura é reportada na literatura para ligas de alta entropia compostas
pelos elementos Fe, Mn, Ni, Co e Cr e endureciveis por precipitacdo ocasionada pela
adicdo de Al e Ti. Segundo anélises de composi¢do quimica, tais precipitados podem se
tratar das fases ordenadas ccc-B2 (AINi), y’-L1, (Ni3(Al Ti)), Heusler-L2; (Ni,AITi) e
n-D0,4 (NisTi) [52, 95, 96].

Levando em consideracédo os resultados de simulagdo computacional, bem como
0s espectros de DRX, anteriormente apresentados no presente trabalho, pode-se supor
que os precipitados observados nos contornos de gréo da liga de estudo sejam da fase
ordenada ccc-B2. Tal precipitacdo nos contornos foi detectada tanto na liga no estado
“solubilizado” quanto no estado “envelhecido 1”, porém com menor ocorréncia na liga
no estado “solubilizado”.

Vale ressaltar que a fase B2 (AINi) ndo é reportada como uma fase
endurecedora, porém pode promover um ganho indireto de resisténcia mecanica ja que
retarda o crescimento de grdo na microestrutura [88].

O tamanho médio dos precipitados de y’ distribuidos homogeneamente na matriz
cfc de ligas de alta entropia endureciveis por precipitacdo varia entre 10 e 70 nm. Desse
modo, é impossivel detectd-los pelos aumentos alcangados por microscopia eletrénica
da varredura. Técnicas de caracterizacdo mais precisas como a microscopia eletrénica

de transmisséo séo indicadas para tal [88].

5.1.4. Propriedades mecanicas

Com a finalidade de assegurar que o tratamento térmico de envelhecimento
empregado foi eficaz no ganho de resisténcia mecénica e, indiretamente, garantir a
precipitagao da fase y’ ndo detectada por DRX e MEV, foram realizados ensaios de
tracdo uniaxial em corpos de prova da liga nos estados “solubilizado” e “envelhecido
1”. As curvas tensdo x deformagdo resultantes dos ensaios estdo disponiveis na Figura

45.
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Figura 45 - Curvas tensdo x deformagcao resultantes de ensaios de tra¢éo uniaxial
empregados em corpos de prova da liga de estudo nos estados **solubilizada™ e
"‘envelhecida 1'* com taxa de 3,3 x 10 s™.

A partir da analise das curvas foi possivel chegar aos valores de 262 MPa e 416
MPa de tensdo limite de escoamento para a liga nos estados “solubilizado” e
“envelhecido 17, respectivamente, o que significa um aumento relativo de 58,8 % em
decorréncia do envelhecimento. Os valores de limite de resisténcia a tragdo obtidos
foram de 640 MPa e 748 MPa para as ligas nos estados “solubilizado” e “envelhecido
1”, respectivamente. Esse ganho de resisténcia mecanica foi acompanhado por perda de
ductilidade, com o alongamento caindo de 52,1 % na liga no estado ““solubilizado” para
11,1 % na liga no estado “envelhecido 1.

A melhoria nas propriedades de resisténcia mecénica da liga promovida pelo
tratamento térmico de envelhecimento realizado a 650 °C por 4 horas é um forte indicio
de precipitagdo da fase endurecedora y’ na matriz cfc da liga.

Levando em consideracdo a composi¢cdo quimica e as caracteristicas
microestruturais da liga de estudo, tanto no estado solubilizado quanto no estado
envelhecido, pode-se dizer que ambos os materiais apresentam desempenho em tragéo

satisfatorio.
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A titulo de comparacéo, valores de tensdo limite de escoamento (LE), limite de
resisténcia a tracdo (UTS) e alongamento (Al.) referentes a diferentes composicdes de
ligas de alta entropia exploradas experimentalmente e diferentes ligas metélicas
comerciais foram extraidos da literatura e encontram-se disponiveis na Tabela 10.

Ao confrontarem-se as propriedades de tracdo obtidas para a liga de estudo no
estado solubilizado (HEA Solubilizada) com as referentes a liga de alta entropia ndo
equiatdbmica FeqoMn,7NiCosCry, observa-se um significativo ganho de resisténcia
mecanica acompanhado de pequena reducdo de ductilidade. Tal diferenca pode ser
atribuida a presenca de Al e Ti na rede cristalina da solucéo sélida cfc da liga de estudo,
0 que potencializa o efeito de endurecimento por solugédo solida.

As ligas de alta entropia de composicdo FesoNiisMnsgAlgTiy, (FeNi)7sCrisMnyg,
Alp3CoCrFeNi, AlgsCoCrFeNi e (FeNiCoCr)gsAlsTiy, listadas na Tabela 10,
apresentam microestrutura monofasica cfc no estado solubilizado e sdo endureciveis por
precipitacdo, caracteristicas anédlogas as da liga de estudo. A comparagdo entre 0s
valores de propriedades de tragdo listados para as mesmas evidencia seu comportamento
mecanico semelhante mesmo com variagdes de composi¢do quimica.

Algumas discrepancias podem ser justificadas por pequenas diferencas
microestruturais: a liga Aly3CoCrFeNi apresenta menor limite de escoamento por
possuir grdos mais grosseiros quando comparado as demais; enquanto que a liga
AlosCoCrFeNi apresenta performance ligeiramente superior devido a precipitagdo de
uma pequena porcentagem, em torno de 4 %, da fase B2 na microestrutura mesmo no

estado solubilizado.
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Tabela 10 - Propriedades mecéanicas de tracéo referentes a diferentes ligas metalicas experimentais e comerciais.

_ Composigéo LE | UTS | Al )
Liga i i Referéncia
Fe Mn Ni Co Cr Al Ti MPa | MPa | %

HEA Solubilizada 38 25 24 5 2 4 2 262 | 640 | 52,1 oresente trabalho
HEA Envelhecida 1 38 25 24 5 2 4 2 416 | 748 | 11,1
FexoMn,7NisCosCr, | 40 27 26 5 2 95 | 375 | 58 [41]
Fe42Ni12Mn36AI8Ti2 42 36 12 8 2 200 420 41
Fe“zN'l?'\ef'nrljﬁA'BT'? oA 36 12 8 > | 509 | 850 | 19 [8]

(FeNi)75Cr15Mn10 37,5 10 37,5 15 186 484 55 [95]

(FeNi)s7CrisMnioAlsTis | 33,5 10 33,5 15 5 3 607 | 1071 | 35
AlosCoCrFeNi-sol | 23,2 232 | 232 | 232 7 159 | 410 | 65 52]
AlosCoCrFeNi-env | 23,2 232 | 232 | 232 7 215 | 520 | 43
AlosCoCrFeNi-sol | 22,2 222 222 222 | 112 334 | 709 | 43 -
AlosCoCrFeNi-env | 22,2 222 | 222 | 222 | 11,2 707 | 1143 | 21,5
(FeNiCoCre,Al,Ti, | 23,5 235 | 235 | 235 4 2 250 | 400 | 63
(FeN'CO(e:&g“A"‘T'Z " | 235 235 | 235 | 235 4 2 | 1005 | 1273 | 17 [53]
AGoInox AUSIENtico | 66 74| <2 | 8-105 18 - 20 215 | 505 | 70 [96]
Ago '”oxz'g‘f“e”'“co 67-75|55-75|35-55 16 - 18 379 | 758 | 52 [99]

Aco Inox Duplex 2205 | Bal. <2 45-6,5 21-23 448 | 621 | 25 [100]

Aco Inox 660 Bal. | <2 | 24-27 13-16 | <035 | 1,9-2,3| 590 | 900 | 15 [101]
Inconel 718 17 | <035 | 50-55 | <1 | 17-21/0,2-0,8|06-1,1| 1100 | 1375 | 25 [102]
Aco Fe-Mn-Al Bal. | 272 115 800 | 926 | 50,2 [103]
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Significativo ganho de resisténcia mecanica ocasionado pela precipitacdo da fase
vy’ na microestrutura cfc, acompanhada de precipitacdo da fase B2 proximo aos
contornos de grédo, é evidente em todas as ligas de alta entropia listadas.

Vale ressaltar que os parametros empregados no tratamento térmico de
envelhecimento, como temperatura, tempo e modo de resfriamento, tém efeito
preponderante sobre a morfologia e distribuicdo das fases endurecedoras na matriz, e
consequentemente, sobre a propriedades mecéanicas do material. Além da precipitacdo, o
tamanho de gréo da liga também influencia fortemente sobre suas propriedades. Desse
modo, ajustes podem ser feitos sobre a rota de fabricacdo visando melhorar as
propriedades mecanicas da liga de estudo no estado envelhecido.

As propriedades mecénicas obtidas experimentalmente para a liga de estudo no
estado solubilizado sdo comparaveis as de acos inoxidaveis austeniticos, como 0 304 e 0
201, os quais apresentam microestrutura monofasica cfc, diferindo apenas na
composicdo quimica. Tais ligas sdo empregadas largamente em aplicacbes que
requerem elevada resisténcia a corrosdo e a fragilizagao pelo hidrogénio.

A liga de estudo no estado envelhecido apresentou limite de escoamento
préximo ao de acos inoxidaveis duplex, como o 2205, limite de resisténcia a tracao
superior e ductilidade inferior. De modo geral, pode-se dizer que o comportamento é
comparavel. Esses acos apresentam microestrutura mista ferrita / austenita e resisténcia
mecanica superior a de a¢os inoxidaveis austeniticos. Sua resisténcia a fragilizacéo pelo
hidrogénio € satisfatoria, permitindo que sejam aplicados em ambientes severos.

Na lista presente na Tabela 10 constam ainda valores referentes ao ago
inoxidavel 660 e ao inconel 718, os quais apresentam microestrutura austenitica e sao
endurecidos pela precipitagdo de fases coerentes como a y’, e a um aco duplex de baixa
densidade Fe-Mn-Al, o qual apresenta matriz austenitica e precipitacdo de ilhas de
ferrita. As ligas acima mencionadas sdo superiores a liga de estudo em termos de
propriedades mecénicas e sdo largamente empregadas em aplicagcOes estruturais. Apesar
do excelente desempenho mecénico, a aplicagdo das mesmas envolve algumas
limitacbes como o elevado custo de fabricagdo devido ao alto teor de elementos
constituintes caros como o Ni e a susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio.

Em suma, a caracterizacdo mecénica da liga de estudo através de ensaios de
tragdo uniaxial permitiu obter evidéncia da precipitacdo da fase endurecedora vy’
finamente dispersa na matriz, a qual ndo foi detectada por MEV e por DRX, porém foi

prevista por simulagdes termodinamicas no software Thermo-Calc®. Adicionalmente,
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foi possivel estabelecer comparagdes dos resultados obtidos com os valores referentes a

ligas metélicas comerciais que sdo atualmente aplicadas em meios severos.

5.2. Interacao da liga com o hidrogénio
5.2.1. Permeacao por via gasosa

Ensaios de permeacdo de hidrogénio por via gasosa foram realizados sob
diferentes temperaturas em amostras das ligas de alta entropia Fe,oMnoNizgC020Crap,
Fe2aMnyoNizCosCr, e FessMnasNiyCosCroAlsTip, sendo a Gltima nos  estados
solubilizado e envelhecido 1.

A Figura 46 mostra a curvas de permeacdo do hidrogénio (fluxo x tempo)
referentes a amostra da liga FezgMn,sNiCosCr,AlsTi, no estado solubilizado na faixa

de temperaturas 350°C — 550°C, usando uma pressdo de gas hidrogénio igual a 20 bar.

550°C
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Figura 46 - Curvas de permeacao de hidrogénio, sob diferentes temperaturas,
referentes a liga no estado "'solubilizado™. Pressao de 20 bar.
Comportamento semelhante ao apresentado na Figura 46 é observado em todas
as ligas testadas. Como a permeabilidade do hidrogénio é termicamente ativada, um
maior fluxo de hidrogénio é detectado quando o ensaio é feito em maiores temperaturas.
Além disso, o estado estacionario € atingido em um menor intervalo de tempo.
Os valores de difusividade aparente do hidrogénio nas ligas em cada temperatura
foram calculados a partir das curvas de fluxo de hidrogénio e estdo dispostos na Tabela
11.
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Tabela 11 - Valores de difusividade do hidrogénio calculados a partir de tb para as
ligas de alta entropia sob diferentes temperaturas.

Daparente (mZ/S)

Temperatura

(OC) Solulgﬁii\ada envell_:ligda 1 CoCrFeMnNi FeggMn4oNi30Co5Cr2
300 - - - 4,83E-11

350 3,98E-11 3,32E-11 - 6,58E-11

400 5,63E-11 8,83E-11 5,12E-11 1,54E-10

450 9,53E-11 1,15E-10 6,43E-11 1,81E-10

500 1,73E-10 1,75E-10 1,02E-10 2,27E-10

550 3,03E-10 2,68E-10 2,98E-10 -

Comparando os valores calculados para uma mesma temperatura, pode-se
afirmar que as difusividades aparentes do hidrogénio na liga FezgMnzsNiCosCrAlsTiy,
nos estados solubilizado e envelhecido, sdo muito préximas. Desse modo, conclui-se
que as mudangas microestruturais promovidas pelo envelhecimento ndo afetam
significativamente o comportamento de difusdo aparente do hidrogénio no material.

Por outro lado, os valores de difusividade aparente calculados para a liga
FeMnNiCoCr sdo menores e, para a liga Fe;;MngoNizCosCr,, maiores. Ou seja, 0
hidrogénio se difunde mais lentamente na microestrutura da liga de alta entropia
equiatbmica e mais rapidamente na microestrutura da liga de alta entropia monofasica
ndo equiatdmica Fe,xMngoNizCosCry.

A relacdo entre o coeficiente de difusdo do hidrogénio na rede cristalina de um
material (D) e a temperatura (T) pode ser descrita por uma equacao do tipo Arrhenius:

D = D, X () (18)
Onde Dy é o fator pré-exponencial, E é a energia de ativacdo para a difusdo na

rede cristalina do material e R é a constante dos gases.
A partir da Equacdo 18, é possivel estabelecer uma relacao linear entre In(D) e 0

inverso da temperatura (1/T):

InD = InDy + (—E/R)(1/T) (19)
Um ajuste linear da reta referente ao grafico InD x 1/T fornece os valores da
constante pré-exponencial (Do) e da energia de ativacdo para a difuséo (E). Além disso,
o valor da difusividade a temperatura ambiente pode ser extrapolado, uma vez que
mudangas na microestrutura das ligas ndo sdo esperadas nessa faixa de temperaturas e,

portanto, o comportamento linear é bem ajustado.
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As retas InD x 1/T referentes as ligas estudadas no presente estudo, juntamente

aos dados referentes a um aco inoxidavel austenitico 304 extraidos da literatura a titulo

de comparacéo [66] sdo mostradas na Figura 47.
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Figura 47 - VValores de difusividade aparente em funcéo do inverso da
temperatura, calculados para diferentes ligas de alta entropia estudadas,
juntamente aos mesmos dados referentes a um ago inoxidavel austenitico [66].

Os dados calculados a partir do ajuste linear das retas referentes as ligas de

estudo, juntamente a valores caracteristicos de outras ligas metalicas cfc presentes na

literatura, sdo mostrados na Tabela 12.

Tabela 12 — Valores calculados da constante pré-exponencial (Do), energia de
ativacdo para a difusdo (E) e difusividade a temperatura ambiente (Dtamp)
referentes as ligas exploradas no presente estudo juntamente aos mesmos dados

presentes na literatura a respeito de ligas metélicas comerciais.

Lioa Do E Dtamb Referéncia
g (m2ls)  (kJ/mol)  (m?/s)

PeaaMnasNizsCOsCALT g 2107 4436 287E-15

solubilizada

FeasMnzsNizaCosCroAlaTl 4 o4p 07 41,87 569E-15  Presente trabatho

envelhecida 1

FezzMn4oNi30C06Cr2 2,83E-08 30,47 1,29E-13

FeMnNiCoCr 430E-07 5174  3,66E-16

Acos Inox Austenitico 6,60E-07 54,00 2,26E-16 [66]

Niquel Puro 7,50E-07 39,23  9,96E-14 [104]

Inconel 718 4,06E-07 4863  1,21E-15 [104]
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O hidrogénio apresenta baixa difusividade e elevada solubilidade em acos
austeniticos, os quais, assim como as ligas de alta entropia exploradas no presente
estudo, apresentam estrutura cubica de faces centradas [64]. Sendo assim, 0s baixos
valores de difusividade a temperatura ambiente (Dtamb) aqui calculados estdo coerentes
com o esperado e sdo comparaveis aos observados em outras ligas metalicas cfc.

As caracteristicas estruturais das ligas metalicas tém forte influéncia sobre a
difusividade do hidrogénio nas mesmas, uma vez que o atomo se difunde no material
por saltos sucessivos através dos sitios intersticiais da rede cristalina e pode sofrer
efeitos de sitios aprisionadores [55].

Como j& mencionado, ligas de alta entropia apresentam uma série de
particularidades em sua estrutura cristalina. Nas ligas exploradas experimentalmente no
presente trabalho, os elementos constituintes ocupam de forma randdémica os sitios de
uma rede cristalina cubica de faces centradas. Tal aleatoriedade caracteristica acarreta
em distorgdes severas da rede cristalina [17].

Ao difundir-se ao longo da rede cristalina de uma liga de alta entropia, o
hidrogénio encontra sitios intersticiais severamente distorcidos, com vizinhangas
aleatdrias e forte acimulo de tensdo residual. Desse modo, supde-se a ocorréncia de
flutuacdes de energia potencial no caminho difusional do 4&tomo na rede desordenada.

As suposicdes acima apresentadas podem ser usadas para entender as diferencgas
relativas entre os valores de difusividade aparente a temperatura ambiente calculados
para as ligas de alta entropia estudadas.

A liga FeMnNiCoCr, que possui menor difusividade em relacdo as demais, é a
que apresenta rede cristalina mais desordenada devido a propor¢do equiatdmica. Desse
modo, maiores flutuacBes de energia potencial ao longo do caminho difusional do
hidrogénio sdo esperadas.

A reducéo expressiva no teor dos elementos Co e Cr, compensada pelo aumento
no teor dos elementos Fe, Ni e Mn, resultando na liga Fe,sMngoNizpCosCr,, reduz as
flutuacdes de energia acima citadas. Além disso, o Cr é reportado como um elemento
com forte energia de ligacdo com o H, influenciando fortemente na solubilidade do
ultimo na rede cristalina [36]. Tais afirmativas corroboram com a maior difusividade
calculada para a liga Fe;sMnyoNizpCosCro.

A adicdo dos elementos Al e Ti a uma liga de alta entropia ndo equiatémica
monofasica, resultando na composi¢do FessMnasNisCosCrAlgTiy, gera rede cristalina

ocupada aleatoriamente por sete elementos distintos, alguns em maiores e outros em
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menores propor¢des. Desse modo, o conceito de flutuagdes de energia potencial ao
longo do caminho difusional do hidrogénio também pode ser aplicado as mesmas.

Analogamente ao que € observado na liga FessMnysNiyCosCrAlyTip, a
difusividade aparente do hidrogénio na microestrutura do Inconel 718 é pouco afetada
pela precipitagdo das fases y’ e y” na matriz austenitica na faixa de temperaturas entre
150 e 500°C [105, 106]. O mesmo foi observado em ensaios de permeagdo gasosa
realizados em amostras do Inconel 725, nos estados solubilizado e envelhecido, na faixa
de temperaturas 300°C — 550°C [107]. Isso ocorre pelo fato de tais fases ndo atuarem
como fortes sitios aprisionadores na liga. Além disso, a precipitacdo ocorre com maior
intensidade na interior do grdo, enquanto que a difusdo em ligas de niquel é acentuada
nos atraves dos contornos.

Para melhor entender a interacdo do hidrogénio com a liga
FessMnasNixsCosCroAlsTio nos estados solubilizado e envelhecido 1, suas curvas de
permeacdo de hidrogénio sob diferentes temperaturas foram analisadas separadamente.

A evolucdo temporal do fluxo de permeacdo do hidrogénio ao longo da rede
cristalina de ligas metalicas pode ser descrita a partir de solugdes analiticas provenientes
da aplicacdo de condicbes de contorno as Leis de Fick. Empregando o método de

separacgdo de variaveis, chega-se a Equacéo 20:
o (—nzrrth)

1+ 22(—1)% 2 20)
1

Onde J., representa o fluxo de hidrogénio no estado estacionario, D o coeficiente

It = Jo

de difusdo do hidrogénio no material, s a espessura da membrana metalica permeada e t
0 tempo.

A curva representativa da Equacdo 20, do fluxo pelo tempo, apresenta
caracteristica sigmoidal.

Os valores de J.,, D e s caracteristicos de cada teste de permeacdo realizado
foram aplicados & Equacdo 20, utilizando n igual 3. As curvas tedricas geradas,
juntamente as curvas experimentais, referentes a liga de estudo no estado solubilizado

podem ser vistas na Figura 48.
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Figura 48 - Curvas experimentais de permeacéo de hidrogénio (pontos pretos)
referentes a liga no estado solubilizado sob diferentes temperaturas. Curvas de
permeacdo tedricas, calculadas com base na lei de Fick, para os valores de
difusividade calculados através de tb. Em laranja estdo dispostas as curvas que
melhor se enquadram as curvas experimentais em altas temperaturas.

No intervalo de temperaturas entre 350°C e 450°C, a curva experimental se
comporta analogamente a curva teorica. Por outro lado, sob temperaturas mais altas, um
significativo desvio do comportamento tedrico é observado.

Na Figura 48, em laranja, estdo dispostas curvas teoricas de permeacdo de
hidrogénio, também baseadas na Equacdo 20, que melhor se enquadram as curvas

experimentais referentes aos ensaios realizados sob 500°C e 550°C. Tais curvas foram
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obtidas utilizando valores de difusividade inferiores as difusividades aparentes

anteriormente calculadas.

O mesmo procedimento acima descrito foi adotado nos graficos de permeacao

de hidrogénio referentes a liga de estudo no estado envelhecido 1 em diferentes

temperaturas. As curvas teoricas obtidas, juntamente as curvas experimentais, estdo

dispostas na Figura 49.
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Figura 49 - Curvas experimentais de permeacéo de hidrogénio (pontos pretos)
referentes a liga no estado envelhecido 1 sob diferentes temperaturas. Em azul
estdo as curvas de permeacdo teoricas, calculadas com base na lei de Fick, para os
valores de difusividade calculados através de th. Em rosa encontra-se destacado o
efeito de curto-circuito observado em altas temperaturas. Em laranja estéao
dispostas a curvas que melhor se enquadram as curvas experimentais em altas
temperaturas.
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A comparacao entre as curvas permite detectar um desvio do comportamento
tedrico nas curvas experimentais referentes a liga de estudo no estado envelhecido 1 a
partir de 400°C. Analogamente ao que foi feito nos graficos referentes a liga no estado
solubilizado, curvas teoricas de permeacdo de hidrogénio, também baseadas na Equacgéo
20, que melhor se enquadram as curvas experimentais, foram calculadas e estdo
representadas em laranja na Figura 49. Tais curvas foram obtidas utilizando valores de
difusividade inferiores as difusividades aparentes anteriormente calculadas.

Na Tabela 13 estdo demonstrados os valores de difusividade aplicados a
Equacdo 20 para gerar curvas tedricas que melhor se enquadram as curvas

experimentais de permeacdo de hidrogénio sob temperaturas mais elevadas.

Tabela 13 - Valores de difusividade utilizados para calcular curvas teéricas que
melhor representam o comportamento experimental das ligas de estudo.

Temperatura Dajuste - HEA solubilizada Dajuste - HEA envelhecida 1
(°C) (m?/s) (m?/s)
400 - 7,00E-11
450 - 9,20E-11
500 1,00E-10 9,80E-11
550 1,42E-10 1,45E-10

E importante ressaltar que o emprego das Leis de Fick para descrever a difusdo
do hidrogénio em ligas metalicas pressupfe que o transporte do mesmo na
microestrutura do material seja governado unicamente pela difusdo através dos sitios
intersticiais da rede cristalina. Desse modo, quando a curva experimental apresenta
algum desvio do comportamento sigmoidal descrito pela Equacdo 20, sugere-se que
caracteristicas estruturais do material estejam afetando o caminho difusional do &tomo.

Conhecer detalhadamente a microestrutura e estrutura cristalina da liga metalica
é crucial para a compreensdo da interacdo do hidrogénio com a mesma. O presente
trabalho é o primeiro estudo experimental realizado acerca da liga de alta entropia de
composicao FezgMnysNisCosCroAlsTiy, desse modo, ainda hd muito a ser elucidado no
que diz respeito as suas caracteristicas.

A comparagdo entre as curvas de permeacdo experimentais e teoricas referentes
a liga de estudo no estado solubilizado entre 350°C e 450°C sugere que o hidrogénio
apresenta um comportamento de difusdo em conformidade com a lei de Fick no material
nessa faixa de temperaturas. O mesmo pode ser dito a respeito da liga de estudo no

estado envelhecido 1 na temperatura de 350°C.
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A influéncia dos contornos de grdo sobre a difusividade do hidrogénio em
estruturas cfc, como a do niquel e de agos inoxidaveis austeniticos, é vastamente
explorada na literatura. E reportado que tais defeitos podem atuar como caminhos
preferenciais para a difusdo do hidrogénio, acarretando em um efeito de curto circuito.
Por outro lado, as discordancias e lacunas existentes na vizinhanga dos mesmos sao
capazes de aprisionar o hidrogénio, podendo atrasar seu caminho difusional [108].

Resultados experimentais sugerem que o efeito de aprisionamento do hidrogénio
gerado pelas discordancias e lacunas intrinsecamente presentes no entorno de contornos
de grdo de metais cfc seja mais pronunciado em baixas temperaturas, sendo dificilmente
detectado por ensaios de permeacao por via gasosa [109].

Estudos indicam que a difusdo do hidrogénio através dos contornos de grdo do
niguel nanocristalino pode ser até 40 vezes maior do que na matriz [108].

O maior desafio na compreensdo dos efeitos dos contornos de grdo sobre a
difusividade do hidrogénio reside em conseguir avaliar separadamente 0s mecanismos
de curto circuito e aprisionamento e caracterizar a competicdo entre os mesmos [108].

Ensaios de permeacdo de hidrogénio por via gasosa realizados em amostras de
niguel monocristalino, ou seja, com auséncia de contornos de grdo, e policristalino na
faixa de temperaturas 300 — 480°C evidenciam uma maior difusividade do hidrogénio
no material policristalino, explicitando assim a ocorréncia de curto circuito atraves dos
contornos de grdo. Além disso, o tratamento das curvas experimentais demonstra que o
efeito de curto circuito para a difusdo do hidrogénio através dos contornos de grédo
também segue o modelo Fickiano descrito pela Equagdo 20 [109].

O confronto das informacBes acima apresentadas, referentes a ligas metalicas
com estrutura cristalina semelhante a da liga de estudo, com as curvas experimentais de
permeacdo de hidrogénio por via gasosa caracteristicas da mesma nos estados
solubilizado e envelhecido, permite sugerir que haja efeito dos contornos de gréo sobre
a difusividade do hidrogénio no material.

Sob temperaturas mais baixas, a difusdo do hidrogénio ao longo da
microestrutura da liga, tanto no estado solubilizado quanto no estado envelhecido, se da
pelo efeito de curto circuito através dos contornos de gréo, sem contribuicdo da matriz
austenitica.

Porém, ao elevar a temperatura, a partir de 500°C para a liga no estado

solubilizado e 400°C para a liga no estado envelhecido, a difusdo através da matriz
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austenitica também é ativada. O mecanismo s6 comeca a ocorrer quando ha energia
suficiente no sistema, a qual é fornecida pelo aumento de temperatura.

Em concluséo, a difuséo do hidrogénio em altas temperaturas na liga
FessMnysNixCosCrAlyTio, nos estados solubilizado e envelhecido 1, € governada nao
sO pelo curto circuito atraves dos contornos de grdo, como também pela difusdo ao
longo dos sitios intersticiais da rede cristalina da matriz austenitica.

Um mecanismo semelhante € usado para descrever a difusdo do hidrogénio no
aco super duplex SAF 2507 processado por pressao isostatica a quente. Resultados
indicam um caminho preferencial para a difusdo de hidrogénio (curto circuito) pela
interface ferrita/austenita até 400°C. A partir de 450°C, a difusdo a longo da austenita
deixa de ser insignificante e passa a influenciar sobre a difusividade aparente do

hidrogénio na microestrutura [110].

5.2.2. Ensaios de tracdo em amostras hidrogenadas

As propriedades de tracdo uniaxial referentes a liga de estudo no estado
solubilizado, nas condi¢bes ndo hidrogenada e hidrogenada via hidrogenacao eletrolitica
durante 7 dias foram obtidas por ensaios de tragdo uniaxial, adotando uma taxa de
deformacdo de 3,3 x 10 s, As curvas de tragdo resultantes estdo apresentadas na
Figura 50.
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Figura 50 - Curvas tensdo x deformagao resultantes de ensaios de tracéo uniaxial

empregados em corpos de prova da liga solubilizada, nos estados n&o hidrogenado
e apds hidrogenagao eletrolitica, com taxa de 3,3 x 10 s™.
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Os resultados experimentais obtidos evidenciam o efeito fragilizante do
hidrogénio no material, afetando especialmente a ductilidade. O valor de deformagéo a
fratura do material sofreu uma queda de 54,9 % em decorréncia da permeagdo do
hidrogénio através da superficie.

Os valores de tensdo limite de escoamento ndo sofreram deterioracdo em funcgéo
da hidrogenacdo. Ao contrario, um pequeno aumento desses valores € observado em
fungdo da presenca do hidrogénio no material, evidenciando um aumento do
encruamento.

O aumento do limite de escoamento e da tensdo limite de resisténcia a tracao
ocasionados pela hidrogenacdo eletrolitica de um ago inoxidavel austenitico foram
associados ao fato de o hidrogénio poder promover endurecimento por solucéo solida,
atuando como atomo intersticial na rede cristalina do material.

E importante ressaltar que o tempo de hidrogenacdo empregado no presente
trabalho ndo foi suficiente para garantir a difusdo do hidrogénio ao longo de toda a
espessura do corpo de prova, uma vez que, conforme anteriormente calculado, a
difusividade do mesmo no material € muito lenta a temperatura ambiente. Desse modo,
é possivel afirmar que o efeito fragilizante evidenciado pela comparacdo das curvas de
tracdo x deformacdo presentes na Figura 50 é induzido pela presenca de hidrogénio
especialmente na regido préxima a superficie do corpo de prova.

Analogamente ao que foi feito para a liga de estudo no estado solubilizado, o
efeito do hidrogénio sobre as propriedades de tracdo da liga de estudo no estado
envelhecido também foi explorado, adotando a mesma metodologia experimental. As
curvas de tracdo resultantes estéo apresentadas na Figura 51.
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Figura 51 - Curvas tensdo x deformacao resultantes de ensaios de tracdo uniaxial
empregados em corpos de prova da liga envelhecida 1, nos estados néo
hidrogenado e ap6s hidrogenacéo eletrolitica, com taxa de 3,3 x 10 s™.

A comparacao entre as curvas tracdo x deformacdo caracteristicas do material de
estudo no estado envelhecido 1, nas condigdes hidrogenado e ndo hidrogenado, néo
evidencia deterioracdo das propriedades de tracdo do mesmo em fungdo do emprego de
hidrogenacdo eletrolitica. Pelo contrario, os valores de limite de escoamento, limite de
resisténcia a tracdo e deformacdo a fratura sofrem pequeno aumento pela presenca de
hidrogénio na microestrutura, sugerindo que o material ndo seja susceptivel a
fragilizacéo pelo hidrogénio.

Como o valor de difusividade aparente do hidrogénio para o material no estado
envelhecido a temperatura ambiente é comparavel ao calculado para 0 mesmo no estado
solubilizado, e o segundo sofreu efeito de fragilizacdo decorrente dos mesmos
parametros de hidrogenacgdo eletrolitica, seria coerente afirmar que a hidrogenagdo
empregada foi suficiente para promover a difusdo do hidrogénio ao longo de uma
espessura, mesmo que pequena, do corpo de prova de tragéo.

No entanto, vale ressaltar que, apesar de ndo ser significativo sob altas
temperaturas, o efeito de aprisionamento do hidrogénio por precipitados a temperatura
ambiente na liga no estado envelhecido ndo pode ser desconsiderado. Isso significa
dizer que os valores de difusividade aparente calculados para a liga de estudo nos dois
estados a temperatura ambiente, extrapolando as difusividades aparentes obtidas por

curvas de permeacdo realizadas sob altas temperaturas, desconsideram a presenca de
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sitios aprisionados atrasando o caminho difusional do hidrogénio na microestrutura,
mecanismo esse que pode ser bem significativo na liga no estado envelhecido.

O efeito de aprisionamento faz com que a microestrutura solubilize mais
hidrogénio, resultando em um menor perfil de concentracdo do atomo ao longo da
espessura do corpo de prova, conforme esquematizado na Figura 52. No esquema, C.
representa a concentracdo critica para a fragilizacdo do material pelo hidrogénio, s a
espessura do material, X, a espessura fragilizada da liga no estado envelhecido e xs a
espessura fragilizada da liga no estado solubilizado.

Desse modo, a concentracdo critica de hidrogénio para fragilizacdo do material
sO é atingida em uma camada muito pequena, ndo afetando significativamente as

propriedades de tragdo globalmente.

HEA Solubilizada

HEA Envelhecida

s/2

Figura 52 - Diagrama esquematico do perfil de concentracdo do hidrogénio ao
longo de metade da espessura de amostras da liga de estudo nos estados
solubilizado e envelhecido. Em vermelho esta indicada a concentracéo critica para
a fragilizacéo do material pelo hidrogénio.

Com base nos resultados obtém-se que, nas condi¢cGes de hidrogenagéo
empregadas, o material solubilizou grandes quantidades de hidrogénio e ndo fragilizou.

Além disso, cabe ressaltar que alguns estudos presentes na literatura denotam
que as propriedades de tracdo da liga Fe,oMnyNiznCo20Cry ndo sdo afetadas ou podem
até ser melhoradas pela presenca de hidrogénio na microestrutura [111, 36], enquanto
que outros evidenciam a susceptibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio da mesma liga
[112].
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Corpos de prova da liga FesgMnysNiuCosCroAlsTi, fabricados seguindo
sequéncia de processamento “fusdo — laminagdo — solubilizagdo — envelhecimento
— resfriamento em 4gua”, denominados “HEA envelhecida 2” também foram
submetidos a ensaios de tracdo uniaxial nas condi¢des ndo hidrogenado e hidrogenado,
segundo o0 mesmo protocolo detalhado para a liga de estudo nos estados solubilizado e
envelhecido.

Cabe ressaltar que a unica diferenca entre as ligas nos estados envelhecido 1 e
envelhecido 2 é o resfriamento no forno, conduzido na primeira, e em &gua, conduzido
na segunda, apos tratamento térmico de envelhecimento.

As curvas de tracao resultantes estéo apresentadas na Figura 53.
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Figura 53 - Curvas tensdo x deformagcao resultantes de ensaios de tracéo uniaxial
empregados em corpos de prova da liga envelhecida 2, nos estados néo
hidrogenado e ap6s hidrogenacdo eletrolitica, com taxa de 3,3 x 10 s™.

Os resultados experimentais obtidos evidenciam os severos efeitos fragilizantes
decorrentes da permeacdo do hidrogénio a partir da superficie do material, resultando
em significativa reducdo de ductilidade, de 84,6 %, e queda da tensdo limite de
resisténcia a tragdo de 795 MPa na condi¢cdo ndo hidrogenado para 458 MPa na
condicéo hidrogenado.

O acumulo de tensbes residuais na microestrutura da liga em funcdo do
resfriamento rapido podem ter promovido a concentragdo preferencial do hidrogénio

nessas regides, potencializando o efeito de fragilizagéo, conforme observado.

106



5.2.3. Analise Fractografica

A analise fractografica das superficies apds ensaios de tracao realizados na liga
FessMnysNiCosCrAl4Ti, no estado solubilizado, na condi¢do ndo hidrogenada, esta
apresentada na Figura 54. Ambas as superficies apresentadas, tanto a referente a regido
periférica do corpo de prova quanto a regido central, apresentam caracteristicas de

fratura ductil, pela formacéo e coalescimento de micro vazios (dimples).

Figura 54 - Superficies de fratura referentes a liga de estudo no estado
solubilizado, na condi¢do nao hidrogenada. A) préximo a superficie. B) centro.
A Figura 55 mostra as superficies de fratura da liga de estudo no estado
solubilizado, na condicdo hidrogenada. A andlise fractografica apresenta aspectos
caracteristicos de fratura fragil na regido periférica do corpo de prova, com zonas mais

lisas, marcas de rios e planos de clivagem. No entanto, na regido central é retido o

comportamento ductil.

Figura 55 - Superficies de fratura referentes a liga de estudo no estado
solubilizado, na condigdo hidrogenada. A) proximo a superficie. B) centro.

A Figura 56 apresenta uma visao global de superficie da fratura do corpo de
prova da liga de estudo no estado solubilizado, na condicdo hidrogenada. E possivel

destacar o efeito fragilizante do hidrogénio em regides proximas a superficie.

107



500 um

Figura 56 - Visao global da superficie de fratura da liga de estudo no estrado
solubilizado, na condicéo higrogenada.

Na Figura 57 esta evidenciada a mudanca de comportamento fragil-ductil ao
longo da espessura do corpo de prova de tracdo da liga de estudo no estado solubilizado,
na condicdo hidrogenada. Como j& mencionado, essa transicdo se deve ao fato de o
tempo de hidrogenacdo eletrolitica de 7 dias imposto no presente trabalho ndo ser
suficiente para garantir a permeacdo do hidrogénio a partir da superficie metalica até o
centro do corpo de prova. Desse modo, a fragilizacdo ocorre principalmente em regides

proximas a superficie, ndo afetando a ductilidade da liga na regido central.

A DY o BN 0 TN

Figura 57 - Mudanca de comportamento fragil-ductil ao longo da espessura do
corpo de prova da liga de estudo no estado solubilizado, na condi¢do hidrogenada.
A andlise fractografica das superficies apds ensaios de tracdo realizados na liga
FessMnysNixCosCrAl4Ti, no estado envelhecido 1, na condicdo ndo hidrogenada, esta
apresentada na Figura 58. Ambas as superficies apresentam micro vazios (dimples),
caracteristicos de fratura ductil, porém, também sdo identificadas regides mais lisas, de

aspecto misto, caracteristicas de fratura por clivagem ou quase-clivagem. Tal
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observacdo corrobora com a baixa ductilidade observada nos ensaios de tragédo

realizados na liga.

Figura 58 - Superficies de fratura referentes a liga de estudo no estado envelhecido
1, na condic¢do ndo hidrogenada. A) préximo a superficie. B) centro.

A Figura 59 mostra as superficies de fratura da liga de estudo no estado
envelhecido 1, na condicdo hidrogenada. A andlise fractografica de ambas as regides,
periférica e central, evidencia a presenca de numerosos e muito finos micro vazios
(dimples) caracteristicos de fratura ductil, bem como algumas zonas lisas, com marcas

de rios de planos de clivagem, caracteristicos de fratura fragil.
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Figura 59 - Superficies de fratura referentes a liga de estudo no estado envelhecido
1, na condic¢do hidrogenada. A) proximo a superficie. B) centro.

E possivel observar uma maior ocorréncia de micro vazios muito finos,
principalmente na regido periférica da superficie de fratura, quando comparado a
superficie de fratura da liga de estudo no estado envelhecido, na condi¢do néo
hidrogenada. Tal fato pode ser evidéncia da ocorréncia de nanomaclagem promovida
pela presenca do hidrogénio na microestrutura, mecanismo relatado na literatura para a
liga de Cantor (Fe,oMnyoNizpCo20Cra) submetida a hidrogenacéo eletrolitica [111].

Na Figura 60 estd apresentada a analise fractografica das superficies apds
ensaios de tracdo realizados na liga FesgMnasNisCosCrAl4Ti, no estado envelhecido 2
(resfriamento em &gua), na condicdo ndo hidrogenada. Ambas as superficies

109



apresentadas, regido periférica e regido central, apresentam caracteristicas de fratura
ductil, pela formacdo e coalescimento de micro vazios (dimples). S&o ainda
identificadas pequenas zonas lisas, com marcas de rios de planos de clivagem,

caracteristicos de fratura fragil.

Figura 60 - Superficies de fratura referentes a liga de estudo no estado envelhecido
2 (resfriamento em agua), na condicdo nédo hidrogenada. A) préximo a superficie.
B) centro.

A Figura 61 mostra as superficies de fratura da liga de estudo no estado
envelhecido 2, na condicdo hidrogenada. A andlise fractografica apresenta aspectos
caracteristicos de fratura fragil na regido periférica do corpo de prova, com zonas mais
lisas, marcas de rios, planos de clivagem e morfologias de fratura intergranular. No

entanto, na regido central é retido 0 comportamento ductil.

Figura 61 - Superficies de fratura referentes a liga de estudo no estado envelhecido
2 (resfriamento em agua), na condigdo hidrogenada. A) proximo a superficie. B)
centro.

Uma fractografia englobando toda a espessura do corpo de prova de tracdo da
liga de estudo no estado envelhecido 2 (resfriamento em &gua), na condicéo
hidrogenada, presente na Figura 62, permite distinguir facilmente a transicdo do
comportamento fragil, na periferia, para o comportamento ddctil, no centro. E possivel
notar que o material é severamente afetado pelo hidrogénio na regido periférica,

apresentando modo de fratura fragil intergranular.
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Analogamente ao evidenciado na Figura 57 e discutido no presente trabalho para
a liga no estado solubilizado, as condi¢6es de hidrogenacéo eletrolitica empregadas no
corpo de prova ndo foram suficientes para que o hidrogénio permeasse até o centro do

mesmo, fazendo assim com que o comportamento ductil fosse retido na regido.

Figura 62 - Mudanca de comportamento fragil-ductil ao longo da espessura do
corpo de prova da liga de estudo no estado envelhecido 2 (resfriamento em agua),
na condig¢&o hidrogenada.

Andlises mais aprofundadas ainda se fazem necessarias para melhor
compreensdo dos mecanismos de fragilizacdo por hidrogénio atuantes na microestrutura

da liga.
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6.CONCLUSOES

A liga de alta entropia endurecivel por precipitacio de composicdo
FessMnysNixCosCroAlyTi, foi projetada e sintetizada pela primeira vez no presente
trabalho. No estado solubilizado, a mesma apresenta microestrutura majoritariamente
monofésica, com todos os elementos constituintes dispostos de maneira randémica em
uma rede cristalina cubica de faces centradas. A liga sofre precipitacdo de fases
secundarias por tratamento térmico de envelhecimento, aumentando assim suas
propriedades mecénicas. Quando envelhecida a 650 °C por 4 horas sob vacuo e, em
seguida, resfriada no forno, a liga sofre precipitacdo na matriz austenitica, aumentando
seu limite de escoamento em 58,8 %. O ganho de resisténcia é acompanhado de perda
de ductilidade, com a deformacdo a fratura caindo de 52,1 %, no estado solubilizado,
para 11,1 %, no estado envelhecido.

Ensaios de permeacdo por via gasosa foram realizados na faixa de temperaturas
entre 350°C e 550°C com o objeitvo de determinar os valores de difusividade aparente
do hidrogénio nas ligas exploradas em funcio da temperatura. A partir desses dados, foi
possivel calcular a constante pré-exponencial Do, a energia de ativagdo para a difusdo E,
bem como a difusividade aparente do hidrogénio a temperatura ambiente. Para a liga
FessMnasNixsCosCroAlsTio no estado solubilizado, os valores obtidos foram Dy = 1,71 X
107 m2/s, E = 44,36 ki/mol e Dramy = 2,87 X 10™ m2/s, respectivamente. Para a liga
FessMnysNi2sCosCraAl4Ti; no estado envelhecido 1, os valores obtidos foram Dy = 1,24
x 107 m?/s, E = 41,87 kd/mol e Dramp = 5,69 x 10> m2s. A liga apresenta, tanto no
estado solubilizado quanto no estado envelhecido, difusividade a temperatura ambiente
comparavel a de acos inoxidaveis duplex e de superligas de niquel

N&o foi observado efeito significativo da precipitacdo na matriz austenitica sobre
a permeacdo do hidrogénio na faixa de temperaturas empregada nos ensaios de
permeagdo por via gasosa.

A anélise detalhada das curvas de permeacdo da liga em ambos os estados
sugere que a difusdo do hidrogénio ao longo da microestrutura seja governada pelo
mecanismo de curto circuito através dos contornos de grdo. Isso explicaria a baixa
influéncia da precipitacdo sobre a difusividade, uma vez que a mesma ocorre no interior
do grdo. Sob temperaturas suficientemente altas, a difusividade ao longo da matriz

austenitica também passa a ocorrer.
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A partir dos ensaios de tracdo realizados, foi possivel concluir que a
hidrogenagdo eletrolitica leva a deterioragdo das propriedades mecanicas da liga
FessMn,sNio,CosCroAlsTio nos estados solubilizado e envelhecido 2 (resfriamento em
agua). A fragilizacdo é mais severa na liga no segundo estado, uma vez que o acumulo
de tensdes residuais na microestrutura em decorréncia do resfriamento rapido é um fator
critico para a fragilizacdo pelo hidrogénio. Aparentemente, a hidrogenagéo eletrolitica
néo afetou significativamente as propriedades de tracdo da liga no estado envelhecido 1
(resfriamento no forno).

Os resultados experimentais apresentados nessa dissertacdo destacam o carater
promissor da exploracdo de ligas de alta entropia endureciveis por precipitacdo para
aplicacBes que requerem elevada resisténcia mecénica associada & boa resisténcia a

fragilizacéo pelo hidrogénio.
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/.TRABALHOS FUTURQOS

Como sugestdo para trabalhos futuros, podem ser detacadas as seguintes etapas:

1. Emprego de técnicas de caracterizagdo microestrutural mais precisas como a
microscopia eletronica de transmissdo (MET) com o objetivo de identificar a
precipitacao fina da fase coerente y’.

2. Reavaliacdo da rota de processamento da liga, explorando novos parametros
para o tratamento térmico de envelhecimento, a fim de refinar a microestrutura e
a precipitacédo e, consequentemente, melhorar as propriedades mecanicas da liga.

3. Emprego do software Thermo-Calc® para a otimizagdo da composicdo quimica
da ligas de alta entropia endureciveis por precipitacéo.

4. Avaliacdo do aprisionamento do hidrogénio na microestrutura através da

analises de espectroscopia de dessorcao térmica (TDS).
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