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Resumo

As Ligas de Alta Entropia (LAEs) emergem como candidatas promissoras para o
armazenamento de hidrogénio em estado solido na forma de hidretos metdlicos, es-
pecialmente aquelas com estrutura cubica de corpo centrado (CCC), dada a alta den-
sidade de sitios intersticiais, estabilidade térmica e flexibilidade composicional. Em-
bora ligas do sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn processadas por fusdo a arco ja apresentem
resultados promissores na literatura, as limitagdes desse método, como segregacao
de fases, perda de material e grandes diferencas nos pontos de fusédo, justificaram
a avaliagcdo da moagem de alta energia (MAE) como rota alternativa. Neste con-
texto, este trabalho investigou o processamento das LAEs TizV3oNbigCrgMng (LAE
A) e Tizz5V275NboCrizsMnio 5 (LAE B). Para isso, o processamento foi conduzido em
moinho planetario com rotacao de 350 rpm, razdo massica esfera:pé (BPR) de 10:1,
sob atmosfera de argbnio, utilizando 15 g de pés elementares por jarro, com amos-
tras coletadas em intervalos de 10 horas até o tempo final de moagem de 40 horas.
Apb6s a moagem, os pds das amostras finais foram compactados e submetidos a tra-
tamento térmico a 450°C por 1 hora. As amostras foram entdo caracterizadas por
difratometria de raios X (DRX), microscopia eletrénica de varredura (MEV), espectros-
copia por energia dispersiva (EDS), analise térmica (DSC), granulometria e um ensaio
de absorcao e dessorcao de hidrogénio foi conduzido para avaliar as propriedades de
armazenamento de hidrogénio das LAEs. Os resultados demonstram que ambas as
ligas apresentaram microestruturas progressivamente mais homogéneas e particulas
mais refinadas com o aumento do tempo de moagem. As andlises de DRX confirma-
ram a presenca de duas fases CCC tanto antes quanto apds o tratamento térmico das
amostras moidas por 40 horas, que se mostraram estaveis até 1000°C. Em relagéo as
propriedades de hidrogenacao, a LAE A demonstrou absor¢cdo maxima de 1,4 %p. de
hidrogénio, superando a LAE B (0,5 %p.) € em ambas, a absorcao foi quase instan-
tanea, evidenciando rapida cinética proporciada pela MAE, que demonstrou ser uma
rota promissora para o desenvolvimento de LAEs para armazenamento de hidrogénio,
oferecendo vantagens como alta area superficial e cinética de absor¢édo aprimorada.

Palavras-chave: Ligas de Alta Entropia; armazenamento de hidrogénio; hidretos
metalicos; estrutura CCC; moagem de alta energia.



Abstract

High-Entropy Alloys (HEAs) have emerged as promising candidates for solid-state
hydrogen storage in the form of metal hydrides, particularly those with a body-centered
cubic (BCC) structure, due to their high density of interstitial sites, thermal stability,
and compositional flexibility. Although alloys from the TiVNbCrMn system processed
by arc melting have shown promising results in the literature, the limitations of this
method, such as phase segregation, material loss, and large differences in melting
points, justify the evaluation of high-energy ball milling (HEBM) as an alternative route.
In this context, this work investigated the processing of the HEAs Tiz»V3oNb1gCrgMng
(HEA A) and Tix75V275NbooCri2sMni25 (HEA B). The processing was carried out in
a planetary ball mill at 350 rpm, with a ball-to-powder ratio (BPR) of 10:1, under ar-
gon atmosphere, using 15 g of elemental powders per vial, with samples collected
at 10-hour intervals up to a total milling time of 40 hours. After milling, the powders
from the final samples were compacted and subjected to heat treatment at 450 °C for
1 hour. The samples were then characterized by X-ray diffraction (XRD), scanning
electron microscopy (SEM), energy-dispersive spectroscopy (EDS), thermal analysis
(DSC), particle size distribution, and hydrogen absorption/desorption tests to evaluate
their hydrogen storage properties. The results showed that both alloys exhibited incre-
asingly homogeneous microstructures and refined particles with longer milling times.
XRD analyses confirmed the presence of two BCC phases both before and after the
heat treatment of the 40-hour milled samples, which remained stable up to 1000 °C.
Regarding hydrogenation properties, HEA A exhibited a maximum hydrogen absorp-
tion of 1.4 wt.%, outperforming HEA B (0.5 wt.%), with both alloys showing nearly
instantaneous absorption, indicating rapid kinetics promoted by HEBM. These findings
demonstrate that HEBM is a promising route for the development of HEAs for hydro-
gen storage applications, offering advantages such as high surface area and enhanced
absorption kinetics.

Keywords: High-Entropy Alloys; hydrogen storage; metal hydrides; BCC structure;
high-energy ball milling.
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Capitulo 1

Introducao

O estudo de hidrogénio como fonte de energia limpa tem ganhado cada vez mais
forca ao longo dos ultimos anos, isso devido ao seu grande potencial em aplicacdes
estacionarias, méveis e no setor de transporte. Entretanto, ainda existe um grande
entrave em relagdo ao seu armazenamento e transporte, uma vez que sua baixa den-
sidade em estado gasoso exige um sistema de armazenamento com alta pressdo em
grandes volumes e, por outro lado, em estado liquido existe a necessidade de utiliza-
cao de tanques criogénicos, envolvendo em ambos o0s casos o desafio de desenvolver
novas tecnologias para um armazenamento eficiente, seguro e com boa relagdo custo-
beneficio (Hirscher e et al., 2020; Zuttel e Borgschulte, 2008).

Com isso, 0 armazenamento e transporte de hidrogénio em estado soélido, prin-
cipalmente na forma de hidretos metdlicos, tem se mostrado como o caminho mais
seguro e promissor. Nessa abordagem, os atomos de hidrogénio sdo armazenados
nos sitios intersticiais dentro da rede do metal hospedeiro, e esse processo é mar-
cado por alta eficiéncia volumétrica e gravimétrica, visto que a maioria dos hidretos
metalicos pode absorver hidrogénio até uma razao H/M ~ 2 (Miracle e Senkov, 2017).

Dentre os diferentes tipos de materiais utilizados para esse fim, as ligas de alta en-
tropia (LAEs) tém sido amplamente estudadas como candidatas promissoras para o
armazenamento de hidrogénio. Essas ligas, também chamadas de multicomponentes
por Cantor et al. (2004), sdo geralmente definidas segundo Yeh et al. (2004) como sis-
temas contendo cinco ou mais elementos em concentracées préximas ao equiatdmico
(entre 5 e 35 at.%), capazes de formar solugdes solidas estaveis com microestruturas
simplificadas, e esse comportamento é atribuido a uma alta entropia configuracional,
que contribui para a estabilizagdo de uma ou poucas fases, mesmo em sistemas alta-
mente complexos.

As LAEs apresentam uma série de caracteristicas vantajosas para o armazena-
mento de hidrogénio em estado sélido, como a formagéo de fases com estrutura cu-
bica de corpo centrado (CCC) ou cubica de face centrada (CFC), a presenca de sitios
intersticiais amplos devido a distor¢ao de rede, formacao de graos nanométricos pela
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difusé@o lenta e melhor desempenho térmico e quimico pelo chamado efeito coquetel
(Shahi et al., 2023). Em especial, LAEs com estrutura CCC tém demonstrado re-
sultados promissores em relagéo a capacidade de armazenamento e reversibilidade,
principalmente por apresentarem mais sitios intersticiais disponiveis e maior estabi-
lidade volumétrica durante os ciclos de absorcdo e dessorcao de hidrogénio (Zhang
et al., 2014).

Com isso, diversos estudos recentes tém demonstrado o potencial de ligas de alta
entropia com estrutura CCC para o armazenamento de hidrogénio em estado sélido.
Por exemplo, Chen et al. (2023) reportaram a liga Tiz;V3,Cro5Nb;y com capacidade de
3,72 %p. (2,08 H/M), enquanto Yao et al. (2024) estudaram ligas como TisqV35Crss,
que atingiu 3,62 %p. (1,88 H/M). Strozi et al. (2023), por sua vez, analisaram ligas
(TiVND),,Crs3o € (TiVNDb)g5Cr3; com hidretos CFC e H/M préximo de 2. Nesse contexto,
destacam-se os estudos de Serrano et al. (2023), que investigaram ligas do sistema Ti-
V-Nb-Cr-Mn com composigdes Tis7 5Va7 5N Cria sMnys 5 € TisaVsaNbisCroMng, ambas
com estrutura CCC obtida por fusdo a arco, apresentando capacidades de até 3,38
%p. (2,1 H/M).

Embora a fusdo a arco seja amplamente empregada na fabricacdo de LAEs, esse
método apresenta limitacées, como a tendéncia a segregacao de elementos, cresci-
mento de grao e a dificuldade de processar ligas com metais refratarios devido a alta
temperatura necessaria para fusdo completa. Como alternativa, a moagem de alta
energia (MAE) tem se mostrado uma técnica promissora para a sintese de LAEs, es-
pecialmente em sistemas com metais do grupo IV (Ti, Zr), V (V, Nb) e VI (Cr, Mo),
pois permite maior controle microestrutural, formacao de grdos nanométricos, homo-
geneidade quimica e até estabilizagcao de solugdes solidas metaestaveis (Kang et al.,
2021; Varalakshmi et al., 2008). Além disso, a MAE € uma rota escalavel, adaptavel e
energeticamente eficaz para o desenvolvimento de materiais para armazenamento de
hidrogénio.

Estudos prévios demonstraram a formacao bem-sucedida de fases CCC por MAE
em sistemas similares ao Ti-V-Nb-Cr-Mn, como TiV, ;CrAlMo (Gao e et al., 2022), TiV-
CrTaW (Chen e Lin, 2023) e TiNbCrMoW (Simsek et al., 2024). Dessa forma, a MAE
representa uma rota de processamento viavel para a obtencédo de novas composicoes
baseadas no sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn com estrutura CCC, abrindo caminhos para a
exploracao de seu potencial no armazenamento sélido de hidrogénio.

Neste contexto, este trabalho propde o processamento das LAEs
Tiz7 5Va7 5ND3gCria sMnys 5 € TisaVsaNbisCroMng por MAE, com o objetivo de ava-
liar a microestrutura obtida, as fases formadas e o potencial dessas ligas no
armazenamento de hidrogénio, comparando os resultados com aqueles ja disponiveis
na literatura para estas ligas processadas por fusdo a arco. Até o momento, nao
hé registros de sintese dessas composicboes especificas por MAE, o que reforca a
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originalidade e a relevancia deste estudo para o avanco das pesquisas em LAEs para
armazenamento de hidrogénio processadas por MAE.

1.1 Objetivos

O objetivo principal deste trabalho € estudar o desenvolvimento de ligas de alta
entropia do sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn para armazenamento de hidrogénio via moagem
mecanica de alta energia.

1.1.1 Objetivos especificos
» Obter a formacao de uma fase de solucéo sélida com estrutura CCC;

* Avaliar a influéncia do processo de moagem de alta energia na formacgéao e esta-
bilidade de fases de solucéo sélida em ligas de alta entropia;

* Avaliar as propriedades de armazenamento de hidrogénio em estado solido para
as ligas;

» Comparar as fases e propriedades de armazenamento de hidrogénio das ligas
obtidas por moagem mecénica de alta energia com os resultados da literatura
obtidos via fuséo a arco.
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Revisao Bibliografica

2.1 Ligas de Alta Entropia (LAESs)

O novo conceito de ligas ndo convencionais, denominadas ligas de alta entropia
(LAEs), foi introduzido por Yeh et al. (2004), por meio do estudo de ligas do sistema
AlCoCrCuFeNi, que apresentaram propriedades e comportamentos distintos daque-
les observados em ligas metalicas convencionais. Em paralelo, Cantor et al. (2004)
também investigaram uma liga com multiplos elementos em proporgdes similares, re-
forcando a proposta dessa nova classe de materiais metalicos, também chamadas por
alguns autores como ligas multicomponentes, ligas de multiplos elementos principais,
ligas equimolares, equiatémicas ou até ligas substitucionais (Verma e et al., 2024)

Inicialmente, as LAEs foram definidas por Yeh et al. (2004) como ligas compostas
por cinco ou mais elementos principais, em concentracées atbmicas entre 5 e 35%,
podendo conter ainda elementos adicionais em pequenas propor¢des, com o objetivo
de melhorar propriedades especificas e, quando presentes em composi¢coes equiatbd-
micas ou préximas a isso, essas ligas tendem a se estabilizar como solugdes sélidas
simples, efeito atribuido a elevada entropia configuracional do sistema.

Essa caracteristica estrutural Unica dificulta a definicdo classica de atomos soluto e
solvente observadas em ligas metéalicas convencionais, com todos os elementos con-
tribuindo igualmente para a rede cristalina em LAEs, como é demonstrado na Figura
2.1, que compara a célula unitéria de uma liga binaria (& esquerda) com uma célula de
uma LAE composta por cinco elementos (a direita), evidenciando a auséncia de dis-
tincao entre solvente e soluto, ja que todos os atomos ocupam posicoes equivalentes
na rede (Rajendrachari, 2022).
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Figura 2.1: Comparagéao entre célula unitaria de uma liga binaria (a) e uma LAE com-
posta por cinco elementos (b).

@ (b)

Fonte: Adaptado de Rajendrachari (2022).

Essa estrutura altamente desordenada das LAEs apresentada na Figura 2.1 a di-
reita promove propriedades unicas e desejaveis, como elevada resisténcia mecénica,
boa estabilidade térmica, alta resisténcia a corrosdo e excelente resisténcia ao des-
gaste. Além disso, a alta entropia configuracional associada a mistura de multiplos ele-
mentos € considerada uma das principais responsaveis pela estabilizacao das fases
de solucao solida ao invés de compostos intermetalicos, especialmente considerando
a forte tendéncia a formacao de multiplas fases segundo a regra das fases de Gibbs
(Mishra et al., 2021).

Embora ndo exista uma definigdo oficial universal para as LAEs, a principal carac-
teristica que as distingue € a sua alta entropia configuracional de mistura (AScont), @
qual inclusive deu origem ao nome desta classe de materiais. A entropia configura-
cional esta relacionada com o grau de desordem atémica do sistema e, para LAEs
equiatdbmicas, pode ser estimada pela equacgao 2.1 (Yeh et al., 2004; Yeh, 2006).

ASconi = =R > z;Inz (2.1)
=1
onde R é a constante universal dos gases ideais (8,314 J/mol-K), x; é a fragéo
molar do elemento i e n € o numero total de elementos da liga.
Com base na entropia configuracional, foi proposta uma convencéao por Carroll e
et al. (2015) para classificar ligas metalicas conforme sua magnitude entropica e o
numero de elementos presentes no sistema, conforme ilustrado na Figura 2.2.
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Figura 2.2: Classificacdo das ligas metdlicas com base na entropia configuracional e

numero de elementos.
Elementos

Ligas de Alta BS.,nsg> 1.5R -
Entropia

Ligas de Média o> 1R = AS g5 <1.5R
Entropia

Entropia

Ligas de Baixa X BSconfig < R
L]

Fonte: Adaptado de Yadav et al. (2025).

A partir dessa figura, ligas com entropia configuracional ASg > 1,5R e contendo
entre 5 e 13 elementos principais (5 < n < 13) sao classificadas como ligas de alta
entropia, enquanto ligas com entropia intermediaria, no intervalo 1,0R < ASgnt <
1,5R, e numero de elementos entre 3 e 4 (3 < n < 5) sdo consideradas ligas de média
entropia e por fim, ligas com AScns < 1,0R € compostas por menos de 3 elementos
(n < 3) séo classificadas como ligas de baixa entropia (Carroll e et al., 2015).

2.1.1 Efeitos Principais das LAEs

As LAEs apresentam propriedades excepcionais quando comparadas as ligas me-
talicas convencionais, resultado de uma combinagéo singular de efeitos fundamentais,
e de acordo Yeh (2006), essas propriedades Unicas sao atribuidas a quatro efeitos
principais que definem o comportamento caracteristico das LAEs: o efeito da alta en-
tropia, o efeito de distor¢do severa da rede, o efeito de difus&o lenta e o efeito coquetel,
0s quais atuam de forma conjunta, influenciando tanto a estabilidade das fases quanto
as propriedades termodinamicas, mecanicas e funcionais das ligas. A seguir, esses
quatro efeitos sédo discutidos individualmente com mais detalhes.
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Efeito da Alta Entropia

O efeito da alta entropia € uma das caracteristicas mais importantes das LAEs,
sendo inclusive a origem para sua nomenclatura. A presenca de multiplos elementos
principais em propor¢des aproximadamente equiatdmicas eleva a entropia configura-
cional de mistura do sistema, promovendo maior desordem estrutural e favorecendo a
miscibilidade entre os diferentes elementos constituintes. Esse aumento de desordem
tem um impacto direto na estabilidade termodinamica das fases formadas (Yeh, 2006;
Zhang et al., 2022).

De acordo com a equacao 2.2 referente a energia livre de Gibbs:

AG = AH — TAS (2.2)

onde AG é a energia livre, AH a entalpia, 7' a temperatura e AS a entropia, observa-
se que quanto maior a entropia configuracional (AScon), menor sera a energia livre
de Gibbs e essa reducao favorece a formacao de fases de solugao soélida ao invés de
compostos intermetalicos, especialmente em temperaturas elevadas (Miracle e Sen-
kov, 2017; Tsai € Yeh, 2014).

Por exemplo, para uma liga quinaria equimolar aleatéria, a entropia configuracional
pode atingir AScont = 1,61 R, enquanto compostos intermetalicos estequiométricos tém
entropia configuracional préxima de zero, sendo assim, a liga com maior entropia con-
figuracional tera menor energia livre, o que favorece a formagéo e a estabilidade de
solugdes sdlidas (Verma e et al., 2024). Este efeito também esté associado a redugao
na tendéncia de separacao de fases, levando a formagdao de um numero reduzido de
fases observadas experimentalmente em comparacdo com o previsto pela regra das
fases de Gibbs, uma vez que diversos estudos mostram que as LAEs tendem a for-
mar estruturas cristalinas simples, como cubica de corpo centrado (CCC), cubica de
face centrada (CFC), hexagonal compacta (HCP) ou combina¢des dessas, conforme
apresentado na Figura 2.3 (Zhang et al., 2008).

Figura 2.3: Representagédo de uma célula unitaria de uma LAE quindria com estrutura
CFC (a esquerda) e estrutura CCC (a direita).

Fonte: Yeh et al. (2004).
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Além disso, os efeitos da alta entropia expandem os limites de solubilidade entre os
elementos da liga, o que também contribui para a formacéao de solucdes sélidas unicas
e homogéneas, entretanto, ainda assim € importante destacar que a alta entropia,
isoladamente, nao é suficiente para garantir a formagéao de uma Unica fase de solugéao
sélida, uma vez que fatores como entalpia de mistura, diferenca de tamanho atémico e
eletronegatividade também desempenham papéis decisivos na estabilidade das fases
(Chen et al., 2023; Wang e et al., 2019).

Efeito da Distorcao Severa da Rede

Nas LAEs, a presencga de multiplos elementos com diferentes tamanhos atémicos,
geralmente em proporg¢des equiatdmicas ou proximas disso, causa uma distorcao sig-
nificativa da rede cristalina, conhecida como distorcao severa da rede e resulta da
variacao nos raios atdbmicos e nas forcas de ligacao entre os elementos, o que pro-
voca deslocamentos nos sitios atdmicos da rede e gera uma estrutura localmente
desordenada (Gao et al., 2016; Kang et al., 2024), como ilustrado na Figura 2.4.

Figura 2.4: Representacao esquematica da distorcao severa da rede em uma LAE em
comparacao a rede do elemento puro.

Fonte: Zhang et al. (2008).

O grau de distorcao depende tanto do atomo que ocupa determinado sitio quanto
dos tipos de atomos em sua vizinhanga imediata e em comparagédo com ligas conven-
cionais, essas distorcoes sdo mais intensas nas LAEs devido a maior diversidade de
elementos, 0 que torna a rede mais irregular e complexa. Além disso, a assimetria
nas ligacdes quimicas intensifica essas deformacgdes, contribuindo para a singulari-
dade estrutural dessas ligas (Yeh, 2006).
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Essa distorcao estrutural tem efeitos diretos sobre as propriedades mecanicas e
funcionais das LAEs, uma vez que por dificultar o movimento de discordancias, ela
atua como um mecanismo de endurecimento por solu¢ao sélida, aumentando a dureza
e a resisténcia mecanica do material, além de favorecer melhorias no médulo elastico,
reforcando a rigidez da liga (Murty et al., 2014; Peng et al., 2022).

Em relacdo ao aspecto funcional, a distorcao severa da rede interfere na conducao
de calor e eletricidade uma vez que os elétrons livres sofrem espalhamento ao atra-
vessar essa estrutura desordenada, o que leva a reducao da condutividade térmica
e elétrica, além disso, a intensidade dos picos nos difratogramas de raios X tende a
diminuir, reflexo da desordem local na rede cristalina (Pickering e Jones, 2016; Jiang
e et al.,, 2022).

Outro efeito relevante da distorcao severa da rede cristalina € a reducao da difusao
atdbmica e da tendéncia a separacao de fases, o que favorece a estabilidade de solugcéo
sélida, consequentemente as propriedades mecanicas tornam-se menos sensiveis ao
aumento de temperatura, ja que a vibragéo térmica dos atomos também é restringida
(Senkov et al., 2019). Por fim, essa desordem estrutural contribui para o aumento da
entropia configuracional da liga, uma vez que a incerteza nas posi¢des atdbmicas re-
forca o fator entrépico do sistema, auxiliando na estabilizacao de fases simples mesmo
em composi¢coes multicomponentes complexas (Verma e et al., 2024).

Efeito da Difusao Lenta

A difusao lenta € um dos efeitos centrais observados nas LAEs, estando direta-
mente relacionada a complexa organizagdo atbmica dessas ligas, uma vez que, dife-
rentemente das ligas metalicas convencionais, as LAEs sdo compostas por ao menos
cinco elementos principais distribuidos de forma equiatdémica ou proxima disso, for-
mando uma solugéo sélida altamente supersaturada e como consequéncia, cada sitio
cristalino tende a apresentar um ambiente quimico distinto, o que gera diferentes ni-
veis de energia potencial em toda a estrutura da liga (Dgbrowa e Danielewski, 2020)

Essa variabilidade local dificulta a mobilidade atémica, pois a troca de posicao entre
atomos exige maiores quantidades de energia para superar as barreiras energéticas
irregulares do sistema. Além disso, a distorcdo severa da rede cristalina causada
pelas diferencas de tamanho atémico entre os elementos contribui ainda mais para a
reducdo da taxa de difusdo, tornando assim o transporte atémico significativamente
mais lento (Yeh, 2015; Gao et al., 2016).

Essa baixa taxa de difusao atébmica tem implicagdes importantes nas propriedades
térmicas e microestruturais das LAEs, uma vez que favorece a estabilidade estrutural
em altas temperaturas, pois reduz a cinética de transicdes de fase e impede o cres-
cimento rapido de graos e como resultado, essas ligas apresentam alta resisténcia a
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fluéncia, elevada temperatura de recristalizacao e tendéncia a formagao de nanoes-
truturas estaveis, mesmo sob condicoes térmicas severas (Yeh, 2006, 2015).

Além disso, a difuséo lenta atua como um fator importante na preservacédo da mi-
croestrutura ao longo do tempo, retardando processos como segregacao de fases,
coalescimento de graos ou precipitacao de compostos intermetalicos indesejados e
isso contribui diretamente para o desempenho superior das LAEs em aplicagdes de
alta temperatura, como sistemas estruturais e aeroespaciais (Seoane et al., 2023).

Efeito Coquetel

O efeito coquetel é um dos quatro efeitos fundamentais observados nas LAEs e
refere-se as interagdes sinérgicas que ocorrem quando multiplos elementos principais
estdo presentes simultaneamente em proporcdes elevadas. Esse termo, apresen-
tado de forma original por Ranganathan (2003), foi inicialmente utilizado de maneira
metafdrica para descrever uma “mistura agradavel e surpreendente”, e passou a re-
presentar o conceito de que o resultado da combinacao de varios elementos pode ser
superior a soma das partes individuais.

Ao contrario de outros efeitos centrais das LAEs, como alta entropia, difusao lenta
ou distorcao severa da rede, os quais possuem fundamentos fisico-quimicos bem defi-
nidos, o efeito coquetel ndo € uma hip6tese com necessidade de comprovacgao formal,
pois ele representa a possibilidade de surgimento de propriedades inesperadas e nao
lineares, decorrentes da complexa combinacao entre composi¢ao quimica, estrutura
eletrdnica, microestrutura e distribuicdo de fases da liga (Miracle e Senkov, 2017).

Nas LAEs, as propriedades finais do material ndo podem ser previstas apenas com
base nas propriedades individuais dos elementos constituintes, como ocorre em ligas
convencionais pela regra das misturas e isso se deve ao fato de que ha forte influéncia
das interac6es mutuas entre os elementos, como, por exemplo, a distor¢do severa da
rede cristalina, o que altera a resposta do material a diferentes estimulos fisicos e
mecanicos (Gao et al., 2016).

Esse efeito explica, por exemplo, como as LAEs conseguem apresentar simultane-
amente alta resisténcia mecanica, boa ductilidade, estabilidade térmica, além de ex-
celente resisténcia a corrosao e ao desgaste, mesmo quando nenhum dos elementos
puros isoladamente apresenta todas essas caracteristicas, uma vez que as proprieda-
des observadas s&o o resultado de interagdes sinérgicas imprevisiveis, que ocorrem
na escala atbmica e dependem fortemente da composicdo da liga, das fases forma-
das, da distribuicdo de graos e da rota de processamento utilizada (Cao et al., 2020;
Ferrari e Kormann, 2020; Liu et al., 2021).

Além disso, dependendo da rota de sintese e da composi¢cdo quimica, as LAEs
podem formar fases Unicas de solucao sélida ou mdultiplas fases, nestes casos, as
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propriedades finais do material serao regidas principalmente pela fase majoritaria, com
influéncia critica de sua morfologia, distribuicdo e contornos de grao (Verma e et al.,
2024).

O efeito coquetel também se relaciona com o vasto espaco composicional das
LAEs e da importancia de se manter uma abordagem aberta a resultados néo line-
ares, nos quais combinagdes inusitadas podem resultar em respostas materiais alta-
mente inovadoras, como coeficientes de expansao térmica quase nulos, propriedades
termoelétricas ou fotovoltaicas aprimoradas e combinacdes raras de alta resisténcia
com boa tenacidade a fratura ou resisténcia a fadiga (Joo e et al., 2020).

2.1.2 Parametros e Critérios de Formacao de Solucoes Solidas em
LAEs

A definigdo da composicéo das LAEs envolve uma escolha criteriosa dos elemen-
tos constituintes, sendo essa deciséo influenciada por diversos fatores, como as pro-
priedades desejadas (mecanicas, térmicas, elétricas ou quimicas), a aplicacao final do
material e a rota de processamento a ser empregada. Devido ao vasto espago com-
posicional disponivel, torna-se essencial uma abordagem racional para a sele¢do dos
elementos, visando maximizar a estabilidade estrutural e o desempenho do material
(Blazquez et al., 2025).

Logo, em grande parte dos estudos, busca-se a formacao de solu¢des solidas sim-
ples, em oposicao a formacao de multiplas fases ou compostos intermetalicos, o que
esta diretamente relacionado aos efeitos fundamentais das LAEs, em especial o efeito
da alta entropia. No entanto, como discutido anteriormente, a entropia configuracio-
nal elevada, embora favoreca a estabilidade termodindmica de solucdes sélidas, ndo
€ por si s6 suficiente para garantir a formacao de uma unica fase, sendo necessario
considerar outros fatores que influenciam diretamente a estabilidade das fases (Wang
e et al., 2019; Chen et al., 2023).

Nesse contexto, foram desenvolvidos diversos critérios empiricos e semi-empiricos
para prever a formacédo de solucdes solidas em LAEs, os quais avaliam, de forma
combinada, as propriedades fisicas, quimicas e termodindmicas dos elementos envol-
vidos. Esses critérios derivam, em parte, de adaptacdes das regras de Hume-Rothery
originalmente formuladas para sistemas binarios, considerando fatores como a dife-
renca dos raios atdmicos dos elementos, a diferenca de eletronegatividade entre os
elementos, a estrutura cristalina e a valéncia eletrénica média e em paralelo, parame-
tros termodindmicos como a entropia configuracional de mistura, a entalpia de mistura,
a temperatura de fusdo média da liga e parametros compostos, como o parametro €2
e 0 parametro geométrico A, passaram a ser incorporados as analises, com o intuito
de representar de maneira mais robusta a competicao entre os efeitos entrépicos e
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entélpicos no sistema (Gao et al., 2016; Zhang et al., 2018).

A aplicacao desses critérios permite a triagem inicial de composi¢cdes mais promis-
soras e auxilia na previsado do tipo de estrutura que pode ser obtida, seja uma solugcéo
solida unica, multiplas fases ou compostos intermetalicos, otimizando o desenvolvi-
mento de novas ligas com propriedades Unicas (Yadav et al., 2025). Esses critérios
para a avaliacdo da estabilidade de formacéo de solugbes sblidas em LAEs séo ex-
plorados a seguir, divididos em duas categorias principais: 1) critérios baseados nas
regras de Hume-Rothery e 2) critérios baseados nos parametros termodinamicos.

Regras de Hume-Rothery para LAEs

As regras de Hume—Rothery foram inicialmente estabelecidas para o entendimento
da formacao de solugdes sélidas em sistemas binarios, independentemente da rota de
processamento utilizada e elas se baseiam em quatro regras principais que favorecem
a formagéao de solugédo sélida: a coincidéncia da estrutura cristalina dos elementos pu-
ros do sistema; a proximidade entre os raios atdbmicos dos elementos; a equivaléncia
no namero de elétrons na camada de valéncia; e a semelhanca entre as eletrone-
gatividades dos elementos (Hume-Rothery, 1934). Embora propostas para sistemas
binarios, essas regras foram posteriormente extrapoladas para o entendimento da for-
macao de solucdes sblidas em LAEs (Mizutani, 2012; Poletti e Battezzati, 2014).

A primeira regra, relacionada a estrutura cristalina, permanece aplicavel em LAEs,
onde elementos com a mesma estrutura cristalina tendem a formar solucées sélidas
mais estaveis e considera-se, por exemplo, que elementos que possuem solubilidade
total com pelo menos trés outros elementos de mesma estrutura possam ser agrupa-
dos como candidatos a formar solugées sélidas (Poletti e Battezzati, 2014).

A Figura 2.5 apresenta um esquema com os diferentes elementos agrupados de
acordo com sua estrutura cristalina a temperatura ambiente e pressdo atmosférica,
com isso, as intersegdes entre 0s grupos representam possiveis formas alotropicas,
como exemplo, o ferro apresenta alotropia CFC (ao formar ligas com Al ou Ni) e CCC
(com Cr ou Nb) (Blazquez et al., 2025).



Capitulo 2. Revisao Bibliografica 13

Figura 2.5: Esquema com os diferentes elementos agrupados de acordo com sua
estrutura cristalina a temperatura ambiente e pressao atmosférica.
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Fonte: Blazquez et al. (2025).

J& a diferencga entre os raios atdmicos dos elementos, correspondente a segunda
regra de Hume-Rothery, foi estendida para LAEs por Zhang et al. (2008) por meio
do desvio padrao do tamanho dos raios atébmicos dos elementos puros do sistema,
representado pelo parametro ¢, definido pela equacao 2.3.

n 2
5= le (1 _ ?) % 100 (2.3)

Onde z;: fragdo atébmica do elemento ¢, r;: raio atdbmico do elemento i e 7 =
Yo, g raio atémico médio da liga.

Segundo Guo et al. (2013) esse parametro se relaciona com a possibilidade de
formacao de solugdo sélida para valores de § < 6,6%, enquanto valores mais eleva-
dos indicam maior probabilidade de separacédo de fases ou formacao de compostos
intermetalicos.

Em seguida, o numero de elétrons de valéncia, terceira regra de Hume-Rothery, é
generalizado em LAEs por Guo et al. (2011) por meio da média do niumero de elétrons
de valéncia dos elementos puros do sistema, representado pelo parametro denomi-
nado VEC, definido pela equagéo 2.4.
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VEC =) ;- VEC; (2.4)
=1

Onde z;: fracao atdbmica do elemento i e V EC;: numero de elétrons de valéncia do
elemento .

Ainda segundo os autores, este parametro é considerado um indicador importante
para prever a estrutura cristalina predominante em LAEs, pois VEC' < 6,87 tende a
formar estrutura CCC, enquanto V EC > 8 favorece estrutura CFC e valores interme-
diarios podem resultar em coexisténcia das fases CCC e CFC.

Por fim, a quarta regra de Hume-Rothery, relacionada a diferenca de eletronegati-
vidade dos elementos foi definida por Fang et al. (2003) para ligas multicomponentes
por meio do desvio padrdo da eletronegativade dos elementos puros do sistema, re-
presentada por Ay definido pela equacgao 2.5.

Ax = sz(Xz —X)? (2.9)
i=1

Onde y;: eletronegatividade do elemento i, x;: fracdo atbmica do elemento i e
X = >, x;xi: eletronegatividade média da liga.

Parametros Termodinamicos das LAEs

Com relagcao aos parametros termodinamicos utilizados como critérios para o en-
tendimento da formacao de solucdes sélidas em LAEs, destaca-se principalmente a
entropia configuracional, ASgn, €sse parametro inclusive deu origem ao nome das
LAEs e representa um dos efeitos fundamentais envolvidos nesse tipo de liga (Yeh
et al., 2004; Cantor et al., 2004).

Outro parametro importante é a entalpia de mistura da solugéo sélida para LAEs,
A Hnix, apresentada na Equacao 2.6 (Zhang et al., 2008):

n—1 n
i=1 j=i+1

Onde z; e z; sdo as fragcoes molares dos elementos i e j, e AH(;_;, € a entalpia de
mistura binaria entre esses elementos, geralmente em kd/mol, obtida a partir de dados
experimentais ou modelos como o de Miedema.

A partir desses dois parametros termodinamicos principais, Yang e Zhang (2012)
definiram o parametro €2, apresentado na Equacao 2.7, para descrever a formacao e
estabilidade de fases de solugao solida em LAEs.
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0= Tm ’ ASconf
‘AHmix’
Onde T,, é a temperatura média de fusdo dos elementos da liga (em Kelvin), cal-
culada pela média ponderada das temperaturas de fusédo individuais apresentada na
equacao 2.8.

(2.7)

i=1

Ainda segundo os autores, o parametro €2 incorpora os dois principais parametros
termodinamicos e representa a competicao entre a forca motriz entrépica, associada
a formacéao da solugéo sélida, e os efeitos entalpicos que favorecem a formacéo de
compostos intermetalicos ou a segregacao de elementos. A partir desse parametro,
foi apresentado um diagrama que relaciona €2 com a diferenca de raios atémicos 0,
mostrando diferentes regides de estabilidade com base em dados de 160 LAEs estu-
dadas. Este diagrama esta apresentado na Figura 2.6.

Figura 2.6: Diagrama de estabilidade de fases em LAEs, relacionando {2 com §.
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Fonte: Yang e Zhang (2012).

A partir do diagrama da Figura 2.6, os autores definiram as regides de estabilidade
para solucdes sdlidas, compostos intermetalicos e coexisténcia de fases. Consequen-
temente, o critério para a formacao de uma solugcao sélida estavel foi estabelecido
paraligascom Q2 > 11e 6 <6,6.
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Analogamente, Guo et al. (2013) também apresentaram um diagrama que relaci-
ona a entalpia de mistura (A Hnyix) com a diferenca de raios atdmicos (0), com base
em resultados experimentais de diversas LAEs. Esse diagrama esta apresentado na
Figura 2.7.

Figura 2.7: Diagrama de estabilidade de fases em LAEs, relacionando AHpx € 4.

10 T T T
’ amorphous phase
< solid solutions
0- @ intermetallic compounds|
— -
=
e -104 .
£
-
<
=z -20+
E
=
<
230
-40 -

14 16 18 20

Fonte: Guo et al. (2013).

A partir da Figura 2.7, é possivel observar as diferentes regides de estabilidade
associadas a formacao de solucao soélida, fase amorfa ou compostos intermetalicos.
Com isso, os autores definiram como critério para a formacao de solucdes sdlidas o
intervalo —11,6 < AHmix < 3,2€ 6 < 6,6.

Por fim, Singh et al. (2014) definiram um parametro geométrico A para LAEs, que
relaciona a entropia configuracional de mistura (ASconf) cOm 0 parametro (9), conforme
apresentado na Equacéao 2.9.

(2.9)

Segundo os autores, 4% é equivalente a energia armazenada associada a distor-
cao da rede cristalina em relagdao a uma rede ideal, ou seja, quanto maior a distorcao
da rede, maior a tendéncia a desestabilizacao da solugéo sélida, o que atua de forma
oposta a contribuicao entrépica fornecida por ASq.s. Dessa forma, o parametro A con-
sidera simultaneamente esses efeitos opostos, além disso, de acordo com o estudo, a
formacao de uma unica solugéo sélida € favorecida quando A > 0,96; multiplas fases
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de solucdes sélidas sao esperadas para 0,24 < A < 0,96; e a formagcao de compostos
intermetalicos é mais provavel quando A < 0,24.

2.2 Armazenamento de Hidrogénio em Estado Sélido

O hidrogénio, um dos componentes da molécula de agua, € um dos elementos
mais abundantes da Terra e seu uso como vetor energético tem se intensificado com
a crescente demanda por fontes de energia mais limpas e sustentaveis, com o cha-
mado hidrogénio verde, obtido a partir da eletrélise da agua utilizando fontes renova-
veis, sendo considerado o combustivel mais limpo disponivel visto que sua combustao
resulta apenas em vapor d’agua, sem emissdes de gases poluentes ou efeito estufa
(Glenk e Reichelstein, 2019; Lebrouhi et al., 2022).

Entretanto, um dos maiores desafios associados a sua utilizacao é o armazena-
mento eficiente e seguro, pois as tecnologias convencionais de armazenamento, como
a compressao gasosa e a liquefagao criogénica, enfrentam limitagbes como alta de-
manda energeética, riscos de explosao, perda de densidade energética e custos opera-
cionais elevados, uma vez que exigem pressdes superiores a 700 bar ou temperaturas
inferiores a -253°C para manter o hidrogénio em estado liquido. Nesse contexto, o ar-
mazenamento em estado sdélido surge como uma alternativa promissora (Zheng et al.,
2012; Rao e Yoon, 2020).

Dentre as rotas de armazenamento sélido, destaca-se a formacéao de hidretos me-
talicos, nos quais os atomos de hidrogénio sao quimicamente absorvidos por metais
ou ligas metalicas. Esse processo € notavelmente seguro, reversivel e eficiente do
ponto de vista volumétrico e gravimétrico, uma vez que a maioria dos hidretos meta-
licos absorve hidrogénio até uma relacao hidrogénio/metal, H/M = 2, com o armaze-
namento solido ocorrendo tipicamente em duas etapas interligadas: formacédo de uma
solucao solida intersticial (chamada de fase «) e, posteriormente, formacao do hidreto
metalico propriamente dito (chamada de fase 5)(Sakintuna et al., 2007).

Este processo de hidrogenacéo, representado pela Figura 2.8, inicia-se com a ad-
sorcdo das moléculas de H, na superficie do material metalico que em seguida se
dissociam em atomos de hidrogénio e entdo sdo quimicamente absorvidos na super-
ficie do metal. A partir disso, devido a baixa massa atémica e o reduzido raio atémico
do hidrogénio (aproximadamente 0,12 A) os 4tomos de hidrogénio se difundem para o
interior da rede cristalina do metal, ocupando sitios intersticiais da estrutura (Qureshi
et al., 2024).
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Figura 2.8: Interacdo entre os atomos de hidrogénio e do metal durante absorcao e
dessorcao de hidrogénio em estado soélido.
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Hidreto Métalico o

Metal

Fonte: Xia et al. (2024).

Esse processo é exotérmico durante a absor¢ao, ou seja libera calor quando o H,
€ absorvido e endotérmico durante a dessorcéo, ou seja, requer calor para liberacao
do H,, o que permite o controle térmico do ciclo, com isso, os materiais candidatos
ao armazenamento eficiente devem apresentar capacidade gravimétrica e volumétrica
adequadas, cinética rapida, estabilidade térmica e reversibilidade ao longo de diversos
ciclos (Xia et al., 2024).

A medida que o nimero de atomos de hidrogénio absorvidos aumenta e a estru-
tura atinge um estado préximo da saturacao, ocorre a formacao da fase hidreto (),
uma nova fase sélida onde o hidrogénio altera significativamente a estrutura cristalina
do material e esse comportamento pode ser representado pela curva PCT (pressao-
composicao-temperatura) representada na Figura 2.9, na qual trés regides principais
séo identificadas: a formacéo da solugcao soélida intersticial («), entre os pontos O e
A, a saturacéo final representada pelo ponto B, e o platé de coexisténcia a + 3 (onde
ocorre a transformacéao para hidreto metalico) entre os pontos A e B. Além disso, o
valor da presséo no platé € conhecido como pressao de equilibrio e representa a con-
digdo ideal para armazenamento maximo de hidrogénio a uma dada temperatura (Xia
et al., 2024).
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Figura 2.9: Curva PCT durante absor¢éo de hidrogénio em estado soélido.
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Fonte: Xia et al. (2024).

A formacao de hidretos metalicos para o armazenamento de hidrogénio em estado
sélido ocorre por meio da interacao entre dois tipos de elementos: os chamados ele-
mentos A, que possuem alta afinidade com o hidrogénio e formam hidretos estaveis,
como Ti, V, Mg, Ca, Zr e elementos de terras raras, e os elementos B, que por si s6 nao
formam hidretos com facilidade, mas atuam como catalisadores no processo de absor-
céo e dessorcao, como Cr, Mn, Fe e Ni (Peng et al., 2023). A Figura 2.10 apresenta a
entalpia de formagao de hidretos metalicos para os principais elementos, destacando
aqueles com maior ou menor tendéncia a formacao de hidretos, permitindo visualizar
com clareza a funcdo dos elementos A e B na liga.
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Figura 2.10: Tabela periédica com o esquema de entalpia de formag&o de hidretos
metalicos para os elementos.

ca Sc [Ti ¥ cr lliFe co[lll cu zn Ga Ge As se
sr Y [zr [EIMaRdruRR[Z]Ag Cd In S sb Te
Ba La [Hf[E] W Re Os Ir Pt AuHg|jiPb Bi

AHg¢
(kJ/mol H)

120 110 -100 -90 -80 -70 60 -50 40 -30 -20 10 0 +10 +20

Fonte: Peng et al. (2023).

Entre os principais tipos de compostos usados para armazenamento de hidrogénio
em estado solido em forma de hidreto metélico estdo os intermetalicos das familias
AB, AB,, AB; e A,B, entretanto, o desafio € que muitos hidretos conhecidos operam
sob condigdes pouco ideais de temperatura e pressao, ou apresentam cinética lenta
de absorgcao/dessorcao (Zhang et al., 2014; Floriano et al., 2021).

Nesse cenario, as LAEs emergem como candidatas altamente promissoras, uma
vez que a possibiliildade de combinagao de diferentes elementos A e B permite o ajuste
da termodinamica e da cinética do sistema, promovendo eficiéncia, reversibilidade e
estabilidade ao longo dos ciclos de absorgdo e dessor¢cao de hidrogénio, além de
permitir o ajuste fino de propriedades como estrutura cristalina, estabilidade de fase,
tamanho de grao e densidade de sitios intersticiais desejadas para otimizar o processo
de armazenamento de hidrogénio em estado sélido na forma de hidretos metalicos
(Qureshi et al., 2024).
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2.2.1 LAEs com Estrutura CCC para Armazenamento de Hidrogé-
nio em Estado Sdélido

As LAEs tém sido amplamente estudadas como candidatas promissoras para o ar-
mazenamento de hidrogénio em estado sélido devido sua versatilidade composicional,
estabilidade térmica e estrutural. Alguns estudos demonstram que os efeitos princi-
pais das LAEs favorecem diretamente para o armazenamento de hidrogénio, uma vez
que o efeito da alta entropia favorece a formacao de solugdes sdlidas simples com
estruturas CCC, CFC ou HCP; a difusao lenta contribui para a formagcao de graos
nanométricos, o que melhora a cinética de absorcao e dessor¢do de hidrogénio; a
distorcdo severa da rede cristalina amplia os sitios intersticiais disponiveis e o efeito
coquetel resulta em melhores propriedades fisicas e quimicas (Shahi et al., 2023).

Entre as estruturas cristalinas possiveis, a CCC tem se destacado como a mais
favoravel para o armazenamento de hidrogénio, principalmente devido a maior den-
sidade de sitios intersticiais disponiveis para absorcédo, especialmente os sitios te-
traédricos, que sao energeticamente preferidos pelos atomos de hidrogénio durante o
processo de hidrogenagédo. No entanto, devido a repulsao entre os atomos de hidro-
génio, alguns desses sitios permanecem vagos mesmo apos a hidrogenagéo, logo,
como ilustrado na Figura 2.11, uma célula unitaria CCC pode conter até trés atomos
de hidrogénio em posi¢cdes octaédricas e seis em posicoes tetraédricas, enquanto,
estruturas CFC e HCP possuem apenas um sitio octaédrico e dois tetraédricos que
podem ser efetivamente ocupados por hidrogénio por célula unitaria, evidenciando
a superioridade das estruturas CCC para armazenamento de hidrogénio em estado
sélido (Hu et al., 2025).

Por isso, na maioria dos casos, busca-se composi¢des de LAEs que favorecam a
formacao de solucdes solidas com estrutura CCC, como observado nas ligas ricas em
Ti, V, Nb e Cr ou suas combinagbes, como o sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn, uma vez que
os elementos Ti, V, Nb e Cr sdo conhecidos por favorecerem a formagédo da estru-
tura CCC, enquanto o elemento Mn, embora nao favorecga diretamente a formacao da
estrutura CCC, pode ser incorporado em pequenas quantidades sem desestabilizar a
fase principal (Balcerzak, 2017; Shahi et al., 2023).
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Figura 2.11: Representacdo dos sitios octaédricos e tetraédricos para armazenamento
de hidrogénio em células unitarias das estruturas CCC, CFC e HCP.
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Fonte: Hu et al. (2025).

A selecao desses elementos visa otimizar a estabilidade da fase CCC enquanto se
explora o equilibrio entre formagao e desestabilizacao dos hidretos metalicos durante
os ciclos de absorcédo e dessorgdo, uma vez que os elementos Ti, V e Nb apresen-
tam alta afinidade com o hidrogénio e atuam como formadores de hidretos metalicos,
ou seja, considerados elementos do tipo A, enquanto os elementos Cr e Mn, por nao
apresentarem afinidade significativa, ou seja, elementos do tipo B, contribuem para a
desestabilizacdo dos hidretos, favorecendo a dessor¢cédo do hidrogénio em tempera-
turas mais baixas e essa interagdo controlada entre formadores e desestabilizadores
permite ajustar a estabilidade dos hidretos de forma estratégica (Chen et al., 2023; Hu
et al., 2025).

A Tabela 2.1 apresenta os resultados obtidos por alguns pesquisadores que in-
vestigaram ligas com estrutura CCC contendo elementos do sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn,
destacando a capacidade de armazenamento, as microestruturas obtidas e as fases
formadas apéds a hidrogenacao.
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Tabela 2.1: Resultados obtidos em estudos de LAEs baseadas no sistema Ti-V-Nb-
Cr-Mn para armazenamento de hidrogénio em estado solido .
Armaz. max. H

LAE Fase Fase Hidreto H/M Ref.

(%p.)
TizoV3as5Cras 3,62 1,88
Tiz5Va5CrasNbs 2,91 1,57
TiogV35CrasNb1g CCC BCT + CFC 2,78 1,56 Yao et al. (2024)
Tit5V35CrasNbys 2,37 1,38
Ti10V3asCrasNbgg 1,33 1,33
Tiz7,5V27,5Nb2oCri2sMny2 5 CCC +C14 3,38 2.1
TizsVsNb15CrsMne cce CFC 3,00 13 Serrano et al. (2023)
(TIVND)70Crso cce CCC + CFC 3,06 1,89
(TiVND)gsCras CCC + C15 CCC + C15 2,80 1,7 Strozi et al. (2023)
(TiVNDb)goCrao CFC + C15 CFC + C15 0,95 0,56
TizsV3pCrasNbyg 3,60 2,03
TizoV30CraoNbig CCC - 3,67 2,06 Chen et al. (2023)
TiasVaoCrasNbyg 3,72 2,08
TisV3NbCraMn 3,50 2,00
TisV3NbCrs 3,70 2,01
TiaVsNboCra CCC CFC 340 1.99 Cheng et al. (2022)
T|2V3Nb3Cr2 3,20 2,02
Tio.30Vo,25Co,10Z70,10Nbo 25 cce CFC 3,00 2,00 Bouzidi et al.

(2022)

(TIVND)gsCris cce CFC 3,18 2,02 Silva et al. (2021)

A Tabela 2.1 resume os principais resultados experimentais obtidos na literatura re-
cente sobre LAEs baseadas no sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn com estrutura CCC destinadas
ao armazenamento de hidrogénio em estado sélido, com os dados sobre microestru-
tura, fases formadas apds hidrogenacao e capacidades maximas de armazenamento
evidenciando a relevancia dessas ligas para a formagao de hidretos metalicos reversi-
veis.

Por exemplo, no estudo de Yao et al. (2024), cinco ligas baseadas no sistema
TiVCrNb apresentaram estrutura CCC unica com formagéo de hidretos do tipo BCT
e CFC apés hidrogenagao, com a LAE TizyV35Cras apresentando a maior capacidade
de armazenamento das composi¢des estudadas, atingindo 3,62 %p. (1,88 H/M). O
estudo ainda aponta que a introdugcao de Nb promoveu aumento do parametro de
rede, mas elevadas concentracdes desse elemento (acima de 10 at.%) resultaram em
menor capacidade gravimétrica, além disso, a transformacdao CCC — BCT — CFC
durante a hidrogenacao foi evidenciada em todas as ligas, assim como a estabilidade
durante a ciclagem foi superior para a liga com 10 at.% de Nb (TixV35CrasNbyg), que
manteve 97,5% da capacidade apds quatro ciclos.

Serrano et al. (2028) estudaram as LAEs Tizz5V275NbygCriosMnizs €
TizoV32Nb1gCrgMng, que apresentaram estrutura CCC com formagdo de pequena
fracdo de fase Laves C14, de acordo com previsdes do Thermo-Calc, com a liga com
maior teor de Mn e Cr (Tiz75V275NboCri25Mny,5) exibindo a maior capacidade de
armazenamento, com 3,38 %p. (2,1 H/M), mas apresentando perda de desempenho
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apds ciclagem atribuida a dessorcao incompleta. Ja a liga Tis»VaaNbigCrgMng
apresentou melhor cinética ap6s ativacao e capacidade mais estavel.

No trabalho de Strozi et al. (2023), o sistema (TiVNDb)190_xCry foi avaliado com = =
30, 35 e 40, com as ligas (TiVNb)7oCrsg e (TiVNDb)g5Crss exibindo estrutura CCC e boa
reversibilidade, formando hidretos CFC com H/M =~ 2 e capacidade de até 3,06 %p..
Este estudo ainda aponta que a elevacao do teor de Cr para 40 at.% levou a formagéo
significativa de fase Laves C15, reduzindo a fracdo CCC e a capacidade para apenas
0,95 %p. (0,56 H/M), além de elevar a pressao de equilibrio, resultando em hidretos
menos estaveis.

Chen et al. (2023) também estudaram ligas do sistema TiVNbCr com estrutura
CCC Unica, destacando a LAE TissV39CrosNbyg, que apresentou a maior capacidade
(3,72 %p., 2,08 H/M) e boa reversibilidade, além disso, as ligas mostraram absorcao
rapida a 300 K, atingindo a capacidade maxima em cerca de 100 s. Ja a dessorgao
ocorreu em duas etapas com velocidades maiores a temperaturas mais elevadas e
a energia de ativacdo da dessor¢ao diminuiu com o aumento de Cr, indicando maior
facilidade para liberagéo de hidrogénio.

Adicionalmente, Cheng et al. (2022) analisaram as ligas Ti4sV3NbCr,, TizV3NboCro
e TioV3NbsCrs, todas com estrutura CCC e H/M ~ 2, com a LAE Ti,V3NbCr, apre-
sentando a maior capacidade (3,7 %p.). Além disso, a estabilidade dos hidretos foi
inversamente proporcional ao VEC das ligas e a adi¢cao de elementos como Mn e Ni a
liga TisV3NbCr, levou a formacao de fase Laves C14, que embora seja conhecida por
melhorar a cinética em ligas convencionais, nao trouxe beneficios significativos para
as LAEs estudadas.

Silva et al. (2021) investigaram a LAE (TiVNb)gs5Crys, que formou hidretos CFC
com capacidade maxima de 3,18 %p. (2,02 H/M) em poucos minutosl, com a liga
apresentando uma sequéncia CCC — CCC monohidreto — CFC dihidreto durante a
hidrogenacao e ap6s 20 ciclos a capacidade armazenada permaneceu em torno de
2,77-2,88 %p., com a queda de desempenho observada em algumas ligas atribuida
a transformacao incompleta da fase monohidretada para a dihidretada.

Por fim, Bouzidi et al. (2022) estudaram a LAE Tig 30V0,25Cro,10Zr0,10Nbg 25, que apre-
sentou estrutura CCC e rapida absor¢ao de hidrogénio até 3,0 %p. (2,0 H/M), com
sequéncia CCC — CCC monohidreto — CFC dihidreto confirmada por técnicas de di-
fracao de néutrons. Além disso, o estudo revelou que a adi¢do de Cr a liga quaternaria
melhorou a capacidade reversivel e reduziu a temperatura de inicio da dessorg¢ao, sem
causar segregacao ou formacao de fases secundarias apés 20 ciclos.

Portanto, as LAEs com estrutura CCC baseadas no sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn tém
se destacado como materiais promissores para armazenamento de hidrogénio de-
vido a sua elevada capacidade gravimétrica (geralmente entre 2—3,7 %p.), reversibi-
lidade ciclica e formacao de hidretos metélicos estaveis do tipo CFC, apresentando
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a microestrutura predominantemente monofasica com solugées sélidas CCC que fa-
vorece a difusdo do hidrogénio, enquanto elementos como Cr, Mn e Nb influenciam
tanto na cinética quanto na estabilidade das fases formadas, além disso, a transforma-
cao sequencial CCC — CCC monohidreto — CFC dihidreto tem sido frequentemente
observada, demonstrando o potencial dessas ligas para aplicagées em sistemas de
armazenamento solido de hidrogénio.

2.3 Moagem Mecaénica de Alta Energia (MAE)

De acordo com Suryanarayana (2001), a moagem mecénica de alta energia, ou
simplesmente moagem de alta energia (MAE) € um processo amplamente utilizado
para o processamento de materiais no estado sélido na forma de pés, e baseia-se na
aplicacao de impactos intensos e repetitivos entre as esferas de moagem e os pés pre-
cursores dentro de um jarro de moagem, sujeito a movimentos giratérios dentro de um
equipamento denominado como moinho. Esses impactos promovem transformacoes
microestruturais significativas ao induzirem ciclos continuos de soldagem a frio, defor-
magao plastica severa, encruamento e fratura das particulas, favorecendo a redugéo
no tamanho das particulas, geracdo de uma microestrutura refinada e introducao de
defeitos cristalinos, como discordancias, contornos de graos e vacancias.

Em sistemas com péds precursores de diferentes elementos ou fases, a MAE tam-
bém favorece o fendbmeno conhecido como mechanical alloying, no qual a intensa
deformacao plastica e os sucessivos impactos promovem a transferéncia de material,
a ocorréncia de reac6es quimicas e a mistura no estado sélido dos constituintes, le-
vando a homogeneizagao quimica e a formagédo de uma nova liga com fases fora das
condigdes de equilibrio termodindmico, assim como os defeitos cristalinos introduzidos
e a leve elevagcao de temperatura gerada por atrito e impacto durante a MAE atuam
como um caminho preferencial para a difusdo, acelerando a formag&o de novas fases
(Suryanarayana, 2019).

Durante a MAE, diferentes tipos de particulas respondem de forma distinta aos
impactos como mostra a Figura 2.12 a), onde particulas metéalicas ducteis tendem a se
achatar e a encruar, aumentando sua razéo superficie-volume e rompendo camadas
superficiais de contaminantes, enquanto as particulas metalicas consideradas frageis
se fragmentam, favorecendo o refinamento de maneira mais acentuada. Além disso,
a cada colisdo entre esferas, uma pequena quantidade de pd € aprisionada na zona
de impacto como mostrado na Figura 2.12 b) (Suryanarayana, 2001).
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Figura 2.12: a) Diferenga entre os comportamentos de particulas ducteis e frageis
durante moagem de alta energia e b) Representacao do impacto esfera-pé.
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Fonte: Suryanarayana (2001).

Consequentemente, nas fases iniciais do processo, especialmente em sistemas
com particulas ducteis, € comum a formacao de particulas compostas por sobrepo-
sicdo de camadas, promovida por soldagem a frio. Essas particulas crescem rapida-
mente e podem atingir tamanhos até trés vezes maiores que os originais, enquanto
as particulas frageis tendem a se incorporar a matriz ductil, ficando aprisionadas nas
camadas formadas, favorecendo o encruamento das particulas com o aumento do
tempo de moagem, tornando-as mais propensas a fratura, que pode ocorrer por fadiga
ou fragmentacao de regides frageis e consequentemente, os fragmentos resultantes
podem continuar a se refinar, especialmente quando forgas de aglomeragado néao sao
dominantes (Suryanarayana, 2019).

Com isso, a medida que o processo avancga, observa-se uma reducao do espaca-
mento entre camadas internas e um aumento do numero de interfaces por particula e
chega-se, entdo, a uma condicao de equilibrio dinamico, onde os efeitos concorrentes
da soldagem a frio (que tende a aumentar o tamanho médio das particulas) e da fratura
(que promove a redugao) se compensam e o resultado é uma distribuicdo de tamanho
de particulas trimodal, predominantemente intermediaria e uma microestrutura homo-
génea, com composicao quimica proxima a dos pos iniciais (Suryanarayana, 2022).
Todas essas etapas principais descritas que ocorrem para o processo de moagem de
alta energia sdo representadas na Figura 2.13.
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Figura 2.13: Etapas de moagem de alta energia.
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Fonte: Borges (2015).

Como a MAE é um processo predominantemente mecanico, ele é altamente sen-
sivel a diversos parametros operacionais, como o tipo de moinho, tempo de moagem,
tipo e distribuigcdo granulométrica das esferas, razéo entre a massa das esferas/p0, at-
mosfera de moagem e uso de agentes de controle de processo e além disso, o tempo
necessario para atingir determinada microestrutura dependera ndo apenas dessas
condi¢cdes, mas também das caracteristicas iniciais dos pés utilizados (Yadav et al.,
2025).

A velocidade de moagem, ou seja, a taxa de rotagdo do jarro de moagem, deter-
mina a velocidade das esferas de moagem. Velocidades mais altas provocam coli-
sbes mais intensas entre as esferas e as particulas do p6 e isso acelera o processo
de moagem, resultando em particulas mais finas e mistura mais uniforme, contudo,
velocidades muito elevadas podem elevar a temperatura dentro do jarro de moagem,
levando a efeitos térmicos indesejados (Suryanarayana, 2022).

A razédo esfera/pd (BPR), que é a relagdo entre a massa das esferas de moagem
e a da mistura de pos, também exerce um papel fundamental. Razdes mais altas re-
sultam em mais impactos das esferas por unidade de pd, promovendo um processo
de moagem mais intenso e sso normalmente melhora a homogeneidade, a reativi-
dade e produz particulas mais finas, entretanto, razées extremamente altas podem
causar desgaste excessivo no jarro de moagem e nas esferas, exigindo substituicoes
frequentes (Suryanarayana, 2019).
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A liga também é significativamente impactada pelo periodo de moagem, ou seja,
a duracgéao do processo de MAE. Periodos de moagem prolongados resultam em uma
maior energia adicionada a mistura de pos, causando mais deformagéo, fratura e sol-
dagem a frio e isso pode aumentar a homogeneidade e gerar particulas com tamanhos
mais finos, porém, tempos de moagem excessivamente longos podem introduzir efei-
tos adversos, como aumento da contaminagédo ou crescimento dos graos (Daryoush
et al., 2022). Portanto, cada parametro utilizado no processo de MAE desempenha
um papel crucial na definicdo da microestrutura final e das propriedades da liga.

2.3.1 LAEs Processadas por MAE

Desde a introducdo do novo conceito das LAEs e suas excelentes propriedades
em comparagao com ligas convencionais, com o0s estudos dos grupos de Yeh et al.
(2004) e Cantor et al. (2004), a fusdo a arco tem sido amplamente utilizada como o
principal método de fabricacdo nos estudos de processamento dessas ligas, devido a
sua praticidade, curto tempo de execucao e beneficios associados.

Entretanto, a segregacéo dos elementos quimicos constituintes das LAEs, o cres-
cimento de grao proporcionado pelas altas temperaturas empregadas no processo e
a propria necessidade de temperaturas elevadas para a completa fusao dos elemen-
tos precursores, especialmente em sistemas com elementos refratarios dos grupos IV
(Ti, Zr, Hf), V (V, Nb, Ta) e VI (Cr, Mo, W), tém impulsionado a busca por métodos
alternativos de processamento e entre eles, destaca-se a MAE que proporciona me-
lhor homogeneidade quimica, temperaturas de processamento mais baixas, controle
refinado do tamanho de grao, além da possibilidade de obtencao de microestruturas
nanocristalinas (Kang et al., 2021).

O primeiro estudo de LAEs processadas por MAE foi proposto por Varalakshmi
et al. (2008), com o processamento da liga AlFeTiCrZnCu onde os autores relataram
a formacédo de uma solucdo solida CCC obtida por mechanical alloying, com exce-
lente homogeneidade quimica e estrutura nanocristalina com boa estabilidade térmica.
Desde entéo, diversos estudos vém sendo realizados com a aplicacdo da MAE para
o desenvolvimento de LAEs, como apresentado na Tabela 2.2, que reune exemplos
de ligas contendo ao menos trés elementos do sistema estudado neste trabalho (Ti-V-
Nb-Cr-Mn) e que apresentaram fases com estrutura do tipo CCC apés processamento
por MAE.
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Tabela 2.2: Exemplos de LAEs processadas por MAE com elementos do sistema Ti-
V-Nb-Cr-Mn que apresentaram fases majoritarias com estrutura CCC.

LAE Fase Rotacao BPR Tempo Meio Referéncia
TiVNbMoTa CCC 350rpm 10:1 40 h Ar  Wang e et al. (2019)
TiNbCrMoW CCC 300rpm 10:1 20 h Ar  Raman et al. (2019)
Ti35V1ocr14A|35Mge CCC 300 rom 10:1 30h Ar Chauhan e et al.
(2020)
TiNbCrMoW CCC 300rpm 10:1 40 h Ar  Yan et al. (2020)
TisVoNbAI>Zr, CCC 350rpm 10:1 12 h Ar  Zhieetal. (2021)
VNbCrMoAly CCC 200 rpm 10:1 12 h Ar  Kang et al. (2021)
TiVo5CrAIMo CCC 400rpm 30:1 30 h Ar  Gao e et al. (2022)
TiVo5CrAIMo CCC 400 rpm 30:1 30 h Ar  Gao et al. (2023)
TiVCrTaW CCC 300rpm 10:1 16 h Ar  Chen et al. (2023)
TiNbCrMoW CCC 320rpm 20:1 30h Ar  Simsek et al. (2024)
Ti1oCryoMnyFeqAlip  CCC 200 rpm  10:1 40 h Ar  Jain et al. (2024)
Tiy\NbCrTaMo CCC 350 rpm - 50 h Ar  Gao e et al. (2024)

Tis.xV35(CrMnFe)gox CCC 350 rpm  10:1 30 h Ar  Zhai et al. (2024)

A Tabela 2.2 evidencia a possibilidade obtencéo da estrutura CCC em LAEs base-
adas no sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn processadas por MAE, o que estd em conformidade
com os beneficios associados a essa técnica. A MAE tem se consolidado como uma
rota eficaz para a sintese de LAEs, principalmente por promover o refinamento de
graos até a escala nanométrica e viabilizar a formacao de solugdes sélidas homogé-
neas e entre os principais diferenciais da MAE, destaca-se o fato de ser um processo
completamente em estado sdlido, o que elimina as limitagbes dos métodos conven-
cionais de fusdo, como a segregacao de elementos com diferentes temperaturas de
fusdo, especialmente comum em sistemas com diversos elementos (Suryanarayana,
2022; Verma e et al., 2024).

Outro beneficio relevante da MAE é sua capacidade de expandir os limites de so-
lubilidade sélida, inclusive em sistemas tradicionalmente imisciveis, o que favorece
a obtencgéo de estruturas homogéneas e metaestaveis (Torralba et al., 2019). Ainda
assim, o processo exige controle rigoroso das condicoes de moagem, como tempo,
velocidade e BPR, bem como do ambiente, para minimizar a contaminacao dos pos,
gue pode comprometer as propriedades finais da liga (Vaidya et al., 2019).

A influéncia do tempo de moagem na evolucéo de fases € um objetivo comum nos
estudos de LAEs processadas por MAE. Estes estudos demonstram que a maioria
das fases de solucdo sélida em LAEs se forma entre 15 e 40 horas de moagem,
evidenciado pelo monitoramento da evolugdo de fases por difragdo de raios X em
intervalos regulares durante processo de moagem e os resultados ainda indicam que
tempos mais longos, por outro lado, sdo comumente empregados para promover a
formacao de fases amorfas, quando desejavel (Yadav et al., 2025).
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Os estudos experimentais corroboram os beneficios no processamento de LAEs
por MAE. Por exemplo, a liga TiAlVy5CrMo apresentou uma unica fase CCC nanocris-
talina estavel até 800°C ap6s 30 h de moagem (Gao e et al., 2022), enquanto a liga
TaMoNbCrTix atingiu a estrutura CCC apds 50 h. De modo similar, a liga MoNbTaTiV
apresentou graos <15 nm e manteve sua fase CCC ap0és tratamento térmico a 1200 °C,
demonstrando excelente estabilidade térmica (Wang e et al., 2019).

Varios trabalhos reforcam a eficiéncia da MAE na sintese de LAEs multifasicas
com propriedades mecanicas superiores, a liga CrMoNbTiW, por exemplo, evoluiu de
duas fases CCC e residuos elementares para trés fases CCC, CroNb e TiC apés sin-
terizacdo, com dureza elevada atribuida a estrutura ultrafina e a presenca de fases
secundarias (Raman et al., 2019). Resultados semelhantes foram obtidos em WVTa-
TiCr, cuja maior dureza foi relacionada ao reforco por particulas de 6xidos ricos em
Ti e Ta, embora a presenca da fase fragil de Laves em ligas com Cr tenha reduzido a
dureza devido a nucleacéo de trincas (Chen et al., 2023).

A adicao de elementos como Cr e W também tem mostrado impacto positivo na
resisténcia a oxidagéo e na dureza de LAEs, como observado na liga TiMoNbCrW,
que obteve maior microdureza e resisténcia a oxidagcdo em temperaturas elevadas
(Simsek et al., 2024). Ja na LAE Al35Cr14MgeTissV4o , a estrutura CCC obtida ap6s
moagem evoluiu para uma combinacgéo de fases HCP e CCC apés sinteriza¢do, man-
tendo densidade reduzida e apresentando uma relacéo forca-peso superior as ligas
leves convencionais (Chauhan e et al., 2020).

Chen e Lin (2024) demonstraram que a MAE proporciona aumento significativo da
dureza dos pdés em comparacdo com o material consolidado, devido ao trabalho a
frio promovido por soldagens e fraturas repetidas das particulas durante a moagem.
Em diversas LAEs, como TiMoNb e Fe4oMnyoCraTijpAlig, @ MAE permitiu a formacgao
de fases CCC estaveis ou duplas, acompanhadas por endurecimento por contorno
de grao e precipitacdo, mesmo com divergéncias em relacado as fases previstas por
calculos termodinamicos (Jain et al., 2024).

Além disso, observou-se que a adicdo de Ti em ligas do sistema TiV(CrMnFe) pro-
move 0 aumento da fragdo da fase Laves, influenciando diretamente a estabilidade
térmica e a evolugdo microestrutural das ligas (Zhai et al., 2024). A variacao do con-
teudo de Cr em ligas como WMoNbTiCr mostrou correlagao direta com o refinamento
microestrutural e 0 aumento das propriedades mecanicas, devido a mecanismos com-
binados de solugao sdlida e endurecimento por segunda fase (Yan et al., 2020).

Portanto, os dados experimentais reforcam que a MAE é um processo versatil e
eficiente na producdo de LAEs com estruturas nanocristalinas, fases desejadas, prin-
cipalmente CCC, excelente estabilidade térmica e propriedades mecanicas superio-
res. Além disso, a técnica se destaca por sua adaptabilidade e escalabilidade, o que
a torna viavel tanto em escala laboratorial quanto industrial e apesar de envolver de-
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safios como desgaste dos equipamentos, necessidade de otimizacao rigorosa dos
parametros de moagem e risco de contaminagéao em ligas com elementos reativos,
tais limitagdes podem ser contornadas por estratégias de controle do ambiente de
moagem e manutengdo adequada dos moinhos (Yadav et al., 2025).

Vale destacar que, em aplicagées menos criticas, a contaminagao por oxigénio, ni-
trogénio ou particulas do meio de moagem pode ndo comprometer significativamente
o desempenho dos materiais e, em alguns casos, até contribuir para o0 aumento da re-
sisténcia mecanica por meio da formacao de 6xidos, carbonetos ou nitretos dispersos
na matriz (Suryanarayana, 2022). Com isso, ao abordar esses desafios com plane-
jamento técnico e otimizagdo de processo, a MAE se consolida como uma rota de
processamento eficaz para LAEs, oferecendo um equilibrio estratégico entre desem-
penho, controle de microestrutura e aplicabilidade pratica (Yadav et al., 2025).

2.3.2 Critérios de Formacao de Solugcoes Solidas em LAEs Pro-
cessadas por MAE

A formacao e estabilidade de solucbes solidas em LAEs processadas por MAE
tém sido tema de crescente interesse, pois, diferentemente dos processos convenci-
onais baseados em fusao e solidificacdo, nos quais predominam os parametros ter-
modinamicos em equilibrio, a MAE opera em condi¢des altamente fora do equilibrio
termodinamico e nesse contexto, a energia armazenada por deformagéao plastica se-
vera, resultante das colisdes repetidas entre as particulas e as esferas de moagem,
torna-se um dos principais fatores de estabilizacdo microestrutural (Suryanarayana,
2022).

Embora os critérios de entropia configuracional tenham motivado o desenvolvi-
mento das LAEs, a formacgao de solucdes sélidas por MAE parece estar mais forte-
mente relacionada a energia de deformacao acumulada, associada a diferenca entre
os raios atbmicos dos elementos constituintes representada pelo parametro 4, com re-
sultados demonstrando que a moagem é capaz de promover a formacao de solucdes
sélidas em intervalos de § mais amplos do que os observados nas ligas processadas
por fusédo a arco, conforme discutido por diversos autores (Blazquez et al., 2025).

Nesse sentido, os critérios baseados nas regras de Hume-Rothery, previamente
discutidos neste trabalho, mostram boa aplicabilidade as LAEs processadas por MAE.
Em particular, a eletronegatividade relativa entre os elementos e o parametro VEC per-
manecem validos na previsdo da estrutura cristalina resultante, especialmente quando
combinados com 4. Inclusive o efeito da diferenca de raios atbmicos dos elementos
parece ser ainda mais critica na moagem, dada a forte influéncia mecénica do pro-
cesso, uma vez que ela pode ser relacionada a energia armazena pelas deformacoes
durante processo de moagem, representada por 4% (Blazquez et al., 2025). Com isso,
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0 parametro geométrico A, proposto por Singh et al. (2014), tem se mostrado eficaz
para prever a formacao de solucdes sélidas em LAEs obtidas por MAE, ao correla-
cionar diretamente a diferenca de raios atdmicos dos elementos do sistema com a
energia armazenada de deformagéo.

Baseado nisso, a aplicacdo direta de ferramentas computacionais como o
CALPHAD para prever as fases em LAEs processadas por MAE ainda apresenta limi-
tagdes significativas, uma vez que se baseiam em dados termodinamicos de equilibrio
e geralmente ndo consideram os efeitos cinéticos e estruturais impostos pela MAE,
como o estado metaestavel, o refinamento extremo de grdo e a energia armazenada
de deformacéo (Vaidya et al., 2019).

Por isso, Sun et al. (2017) apontam que as previsées do CALPHAD para fases
formadas durante a moagem sdo em muitos casos imprecisas, mesmo quando se
adota a hipotese do estado liquido como condi¢ao inicial, assumindo que a primeira
fase a se solidificar sera a fase majoritaria na microestrutura apés moagem, uma vez
gue os resultados nem sempre sao consistentes. Contudo, essa suposicao tem sido
usada como abordagem pratica para correlacionar simulagées com microestruturas
obtidas experimentalmente.

A tendéncia observada em alguns estudos € de que a primeira fase prevista du-
rante a solidificagdo pelo CALPHAD, também aparece como fase majoritaria apds a
moagem, principalmente quando ha predominéncia de elementos com alto ponto de
fusado e isso sugere que, mesmo em um processo fora do equilibrio como a MAE, a
termodinamica de equilibrio ainda é um fator importante a ser considerado, especial-
mente quando combinada com analises cinéticas e estruturais (Vaidya et al., 2019).

Além disso, observa-se que a moagem tende a estabilizar estruturas cristalinas
correspondentes aos elementos com maiores temperaturas de fusdo do sistema, con-
forme demonstrado em varias LAEs, nas quais a fase CCC se consolida em torno de
elementos como Nb, Ta ou W. Essa observacgao reforga a ideia de que a solubilidade
e a difusdo limitada durante a moagem favorecem a formacao de solucbes sélidas
com estruturas relacionadas aos elementos que necessitam de maior energia para
interdifusdo, ou seja, os de maior ponto de fusao (Jain et al., 2024).

Portanto, a formacéo de solucdes solidas em LAEs processadas por MAE resulta
de uma complexa interagcao entre parametros estruturais, geométricos e termodinami-
cos e embora a entropia configuracional contribua com o favorecimento de solu¢des
sélidas, é a energia de deformacao armazenada que desempenha o papel mais critico.
Por isso, a combinagéo de critérios baseados nas regras de Hume-Rothery e parame-
tros termodinamicos, em paralelo com as simulagées computacionais de equilibrios
de fases, juntamente com os resultados das analises experimentais ainda se mostram
como os caminhos mais indicados para o entendimento e controle da formacao de
solucdes sdélidas em LAEs processadas por MAE (Yadav et al., 2025).
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Materiais e Métodos

3.1 Materiais

Para a realizacao deste trabalho, foram utilizados como materiais de partida os pés
metalicos de titanio (Ti, <100um), vanadio (V, <45um), niébio (Nb, <100um), cromo (Cr,
<45um) e manganés (Mn, <45um), todos com pureza minima de 99%. Os elemen-
tos foram pesados em balanca de precisdo conforme as propor¢oes estequiométricas
determinadas para duas composi¢des distintas de LAEs baseadas nas composicdes
estudadas por Serrano et al. (2023) via fusédo a arco, identificadas como LAE A e LAE
B. As composicdes em fracao atbmica (at.%) e em massa (%p.) sdo apresentadas na
Tabela 3.1.

Tabela 3.1: Composi¢cdes das ligas em fracao atébmica (at.%) e em massa (%p.). LAE
A apresenta menor teor de Cr e Mn (9 at.%), enquanto LAE B possui 12,5 at.% desses
elementos.

Liga Unidade Ti \' Nb Cr Mn
. at.% 32,0 320 180 90 9,0
LAE A(Tiz2Va2ND15CroMne) %p. 222 222 371 93 972
. at.% 275 27,5 20,0 12,5 125
LAE B(Tiz7 sVo7 sNb2oCriosMnizs) o 195 19.4 39,9 104 108

3.2 Métodos

Os métodos utilizados para o desenvolvimento deste trabalho é apresentado pelo
fluxograma da Figura 3.1, apresentando a sequéncia utilizada, desde a previsdo de
fases, seguido pelo processamento e analise das propriedades de armazenamento de
hidrogénio das LAEs, além das técnicas utilizadas para caracterizacao microestrutural
e analise térmica.

33
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Figura 3.1: Fluxograma da metodologia adotada no desenvolvimento deste trabalho.
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3.2.1 Previsao de Fases das LAEs

Os parametros empiricos e semi-empiricos para as composicdes das LAEs A e
B foram calculados pelo software High-Entropy Alloys Predicting Software (HEAPS)
para a posterior analise dos critérios de formacéo e estabilidade de solu¢des sdlidas
em LAEs.

Em seguida, com o objetivo de prever as fases de equilibrio nas composi¢cdes pro-
postas, foram realizadas simulagdes termodindmicas por meio do software Thermo-
Calc®, utilizando o banco de dados TCHEAG, especifico para ligas de alta entropia.

3.2.2 Processamento das LAEs

O processamento das LAEs A e B foi realizado por moagem mecénica de alta ener-
gia (MAE) em moinho planetario de alta energia modelo NQM, marca Noah-Nuoya,
com volume de camara de 0,2 L. Para cada composicao, foram preparados 15 g da
mistura de pds metalicos conforme estequiometria das ligas, utilizando razdo massa-
bola (BPR) de 10:1, velocidade de rotagao de 300 rpm com tempo total de moagem de
40 h. Durante o processamento, amostras foram coletadas a cada 10 h, em pequenas
quantidades, para posterior caracterizagdo microestrutural, mantendo-se a estequio-
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metria das ligas. Além disso, foram utilizados jarros de aco inoxidavel com esferas de
Nb, com o intuito de reduzir a contaminagcédo das amostras por elementos nao perten-
centes ao sistema das LAEs estudas.

As amostras finais das LAEs A e B, ap6s 40 h de moagem, foram submetidas a
analise térmica diferencial (DSC) com o objetivo de avaliar sua estabilidade térmica.
Os ensaios foram realizados com uma taxa de aquecimento de 10 °C/min, partindo da
temperatura ambiente até 1000 °C, em atmosfera de argonio. Com base nos eventos
térmicos observados nos resultados do DSC, as amostras das LAEs A e B com 40
h de moagem foram prensadas em uma prensa mecanica uniaxial com carga de 4
toneladas e submetidas a um tratamento térmico a 450 °C por 1 h, em forno tubular
sob fluxo continuo de argbnio, com uma taxa de aquecimento de 10 °C/min.

3.2.3 Propriedades de Armazenamento de Hidrogénio das LAEs

A capacidade de armazenamento de hidrogénio em estado sélido para as LAEs A
e B foi avaliada por meio da técnica de hidrogenacao volumétrica, utilizando aparato
do tipo Sievert. Foram utilizadas 500 mg dos p6s das amostras de cada LAE tratada
termicamente apo6s 40 h de moagem.

Inicialmente, foi realizada tentativa de ativacdo a temperatura ambiente sob pres-
sao de 20 bar de H,, porém ambas as amostras ndo apresentaram absor¢cao nessas
condi¢des. Por isso, em seguida aplicou-se protocolo de ativagdo térmica a 400 °C
por 3 h sob vacuo dindmico das amostras. Apds essa etapa, a absorgao foi reali-
zada a temperatura ambiente sob 20 bar de H,. Para a dessor¢ao, as amostras foram
submetidas a 300 °C por 3 h sob vacuo dinamico.

3.2.4 Caracterizacao Microestrutural
Microscopia Eletronica de Varredura (MEV) e EDS

As analises morfolégicas e de homogeneidade quimica dos pds das LAEs A e
B para 0 h, 10 h e 40 h de moagem, foram realizados por microscopia eletrénica
de varredura (MEV), utilizando o equipamento Carl Zeiss EVO MA15, acoplado ao
sistema de espectroscopia por dispersao de energia de raios X (EDS), modelo Bruker
XFlash 6|10.

Distribuicao de Tamanho de Particulas por Difracao a Laser

A andlise da distribuicdo de tamanho de particulas para os pdés das LAEs A e
B para 0 h, 10 h e 40 h de moagem, foi realizada por difracdo a laser, utilizando o
equipamento Microtrac Bluewave S3500, com dois lasers (780 nm e 405 nm). Os
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pds foram previamente dispersos em meio aquoso com adicao de detergente neutro e
submetidos a desaglomeragao por ultrassom.

Difratometria de Raios X (DRX)

A identificagédo e quantificagdo das fases cristalinas das amostras em p6 das LAEs
A e B foram realizadas por difratometria de raios X (DRX), com radiagdo CuK, (A
= 1,5442 A), utilizando o equipamento PANalytical X’Pert Pro. As varreduras foram
conduzidas no intervalo de 30°a 90°, com passo de 0,01 °e tempo de contagem de 1,5
s por passo. O refinamento dos difratogramas foi realizado pelo método de Rietveld,
utilizando o software GSAS-II, permitindo a quantificagdo das fases e determinagéo
dos parametros de rede.

As analises por DRX foram realizadas nas amostras em p6 das LAEs A e B apés 0
h, 10 h, 20 h e 40 h de moagem, assim como apds o tratamento térmico dos pés com
40 h de moagem e apds os processos de absorcao e dessorcédo de hidrogénio, com o
intuito de acompanhar a evolugao microestrutural e as mudancgas nas fases ao longo
de todas as etapas experimentais deste trabalho.
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Resultados e Discussao

Esta secao apresenta e discute os resultados obtidos por meio da simulagéo ter-
modinamica do equilibrio de fases e por meio de diversas técnicas de caracterizacao,
visando compreender a formacao e evolugcao das fases nas LAEs identificadas como
LAE A (Ti52V32NbisCrgMng) e LAE B (Tizr 5Var sNbooCri2 sMny, 5) processadas por MAE,
bem como sua estabilidade térmica e propriedades relacionadas ao armazenamento
de hidrogénio em estado sélido. Inicialmente, sdo abordados os parametros empiri-
cos e semi-empiricos e as simulacbées termodinamicas que preveem o equilibrio de
fases, em seguida a morfologia e a homogeneidade quimica das particulas séo in-
vestigadas, com uma posterior analise detalhada da evolugao das fases cristalinas ao
longo do processo de moagem. Por fim, sdo apresentados os resultados de analise
térmica por DSC e os dados de absorgcéo e dessorcdo de hidrogénio das LAEs, for-
necendo uma compreensdo abrangente do comportamento estrutural e funcional das
LAEs desenvolvidas.

4.1 Parametros Empiricos das LAEs Ae B

Os resultados dos parametros empiricos e semi-empiricos das LAEs A e B obtidos
pelo software HEAPS, sdo apresentados pela Tabela 4.1.

Tabela 4.1: Parametros empiricos e semi-empiricos das ligas LAE A e LAE B.

ASeont GMOF LK™ AHmy (kdmol™Y) VEC 6 (%) Q@ A ({d.mol LK)

LAE A 12,23 -2,39 495 5,37 11,00 0,424
LAE B 12,90 -2,74 510 5,47 10,13 0,431

Os parametros empiricos e semi-empiricos das LAEs A e B apresentados na Ta-
bela 4.1 foram analisados de acordo os critérios sugeridos por diversos autores para
previsao da formacgao e estabilidade de fases para LAEs e os resultados sao apresen-
tados na Tabela 4.2.

37
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Tabela 4.2: Predicao da formacéao de fases segundo diferentes critérios empiricos.

Referéncia Critério LAE A LAE B
cwetalory) TSI S “Séida
Guo et al. (2011) VEC < 6,87 CCC CCC

Singh et al. (2014) 0,24 < A < 0,96 Multiplas fases  Multiplas fases

de solucao solida de solucao sélida

A partir dos resultados apresentados na Tabela 4.2 é possivel perceber que os
critérios sugeridos por diferentes autores preveem a formagédo de solugdes sélidas
sem intermetalicos e a obtencdo da estrutura CCC, que é a estrutrua desejada na
aplicacao de LAEs para o armazenamento de hidrogénio em estado solido. Além
disso, o critério geométrico, prevé a formagao de multiplas fases de solugéo sélidas,
sendo esse parametro associado principalmente para LAEs processadas por MAE,
uma vez que seu teor geométrico considera a energia armazenada pelas deformacoes
plasticas.

Portanto, basedos nos critérios apresentados, as LAEs A e B obedecem os requi-
tios para a formacéo de solucéo sélida e obtencao da estrutura CCC, o que justifica
a selecao das composicdes utilizadas, em conjunto com resultados experimentais ja
obtidos nesse mesmo sistema pela fusao a arco por Serrano et al. (2023).

4.2 Simulacoes Termodinamicas do Equilibrio de Fa-
sesdas LAEsAeB

As Figuras 4.1 e 4.2 apresentam as simulag6es termodinamicas de equilibrio de
fases das LAEs A e B, realizadas com o software Thermo-Calc utilizando a base de
dados TCHEAG, especifica para LAEs no intervalo de temperatura entre 300 °C e 2000
°C.
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Figura 4.1: Simulacao termodinamica do equilibrio de fases da LAE A utilizando a
base de dados TCHEA6 com o software Thermo-Calc.
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Figura 4.2: Simulag&o termodindmica do equilibrio de fases da LAE B utilizando a
base de dados TCHEA6 com o software Thermo-Calc.
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As simulagdes termodinamicas dos equilibrios de fases das LAEs A e B, apresen-
tadas nas Figuras 4.1 e 4.2 revelam a formacao das mesmas trés fases no intervalo
de temperatura analisado: uma fase CCC - grupo espacial Im-3m, uma fase do tipo
de Laves C14 com estrutura HCP - grupo espacial P63/mmc, e outra fase também
com estrutura HCP - grupo espacial P63/mmc. Ambas as LAEs exibem um comporta-
mento de solidificacao de fases semelhantes durante o resfriamento a partir do estado
liquido, com a LAE A apresentando um ponto de fusdo de aproximadamente 1600°C e
a LAE B aproximadamente 1560 °C. Acima dessas temperaturas, apenas a fase liquida
esta presente.

A primeira fase a solidificar a partir do liquido € a CCC, iniciando exatamente abaixo
dos pontos de fusdo apontados, 0 que esta relacionado a presenca e concentracao
dos elementos Ti, V e Nb, os quais sdo amplamente entendidos como estabilizadores
dessa fase. A fase CCC cresce em proporgdo, tornando-se a Unica fase presente
na LAE ao atingir 100% de sua composigao em aproximadamente 1507°C (LAE A) e
1445°C (LAE B) e se mantém estavel como fase Unica até cerca de 870°C para a LAE
A e 1210°C para a LAE B.

Imediatamente abaixo dessas temperaturas, inicia-se a precipitacdo de uma se-
gunda fase, indentificada como Laves C14 que continua a crescer em proporcao até
a temperatura minima analisada de 300°C. Esta fase é do tipo AB,, caracterizada por
ser rica em Nb, Cr, Mn e Ti nos sistemas estudados, com um protétipo sugerido de
(Ti,Nb)(Cr,Mn),. Paralelo a isso, a fase CCC atinge sua composi¢cao minima nessas
temperaturas, com 43 at.% para a LAE A e 28 at.% para a LAE B. A maior estabilidade
e proporcao da fase Laves C14 observada para a LAE B (atingindo 53 at.% em 310°C
versus 45 at.% na LAE A) pode ser explicada pela sua maior concentragéo de Cr e
Mn, que s&o conhecidos por serem bons estabilizadores dessa fase.

Por fim, em baixas temperaturas, aproximadamente em 400°C para as LAEs A e B,
observa-se o inicio da precipitacdo de uma terceira fase, com uma estrutura HCP. Esta
fase é composta em sua totalidade pelo elemento Ti, referindo-se a uma segregacao
desse elemento abaixo dessas temperaturas, a qual ocorre a medida que o Ti migra-
se da fase CCC, enquanto os outros elementos (Ti, Nb, Cr e Mn) sdo consumidos
dessa fase para o enriquecimento da fase de Laves C14.

E crucial destacar que, para o objetivo de armazenamento de hidrogénio, a estru-
tura CCC é a mais desejavel, uma vez que os resultados obtidos em diversos estudos
de LAEs para armazenamento de hidrogénio apontam a fase CCC como promissora
para essa finalidade, tornando a estabilidade e a propor¢cao dessa fase nas LAEs Ae B
apresentadas nas Figuras 4.1 e 4.2 de particular interesse e a principal justificativa da
utilizacao do sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn neste trabalho, corroborando com os resultados
obtidos para os critérios de estabilidade e formacgao de fases em LAEs.



Capitulo 4. Resultados e Discussao 41

4.3 Analise da Morfologia e Granulometria das Parti-
culas das LAEs A e B Apos MAE

Com o intuito de investigar as alteragbes morfologicas e a evolugao dos tamanhos
de particulas decorrentes do processo de MAE, as Figuras 4.3 e 4.4 apresentam as
micrografias obtidas por microscopia eletrénica de varredura utilizando a opcao de
elétrons secundarios e os dados das analises granulométricas referentes aos pds das
LAEs A e B ap6s 0h, 10h e 40h de moagem.

Figura 4.3: Micrografias das amostras da LAE A ap6s a)0 h¢)10 h e €)40 h de moagem
com magnificacdo de 500x e 2000x e suas respectivas distribuicdes de tamanhos de
particulas b), d) e f).
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As Figuras 4.3 e 4.4 apresentam a evolugao morfoldgica (imagens a esquerda) e
da analise granulométrica por volume (graficos a direita) das amostras das LAEs A
e B ao longo do processo de MAE. Para ambas as LAEs, a condi¢ao inicial de 0 h
de moagem (mistura dos pds precursores) revela particulas com morfologia irregu-
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Figura 4.4: Micrografias das amostras da LAE B ap6s a)0 h ¢)10 h e €)40 h de moagem
com magnificacdo de 500x e 2000x e suas respectivas distribuicbes de tamanhos de
particulas b), d) e f).
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lar e de tamanhos variados, refletindo a natureza dos elementos puros combinados.
Nesse estagio, o sistema ainda nao recebeu energia mecanica e nao apresenta trans-
formacgdes de fase. As analises granulométricas para ambas as LAEs em 0 h (Figuras
4.3.b) e 4.4.b)) indicam uma distribuicdo bimodal de tamanhos de particulas, com um
tamanho médio de aproximadamente 56,38 um e 35,63 um para as LAEs A e B, res-
pectivamente.

Apds 10 h de moagem, observa-se uma melhor homogeneizagdo do tamanho e
formato das particulas em ambas as LAEs. As Figuras 4.3.c) e 4.4.c)) mostram par-
ticulas mais regulares e uma diminuicao significativa no tamanho médio em relacao
a amostra inicial, atingindo cerca de 22,05 um e 25,19 um para as LAEs A e B, res-
pectivamente. Essa redugcdo € acompanhada por uma mudanca na distribuicao gra-
nulométrica para um perfil trimodal. Esse fenémeno observado indica o inicio efetivo
do processo de MAE em promover a reducdo do tamanho de particula médio e a
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ocorréncia do mechanical alloying.

Com o aumento do tempo de moagem para 40 h, a energia adicionada ao sis-
tema pelos impactos jarro-esfera-amostra intensifica os ciclos de soldagem a frio e
fratura. Esse processo favorece a ocorréncia de mechanical alloying, resultando em
uma drastica redu¢ao do tamanho médio de particula. As Figuras 4.3.e) e 4.4.e) con-
firmam a obtencao de particulas ainda mais refinadas, com aglomeragdes aparentes.
A distribuicdo granulométrica para 40 h (Figuras 4.3.f)) e 4.4.f)) mantém o perfil aproxi-
madamente trimodal, o que é considerado ideal para amostras processadas por MAE.
A presenca de diferentes tamanhos de particulas nessa distribuicao, com um tamanho
médio de aproximadamente 17,06 um e 5,23 um para as LAEs A e B, respectivamente
€ vantajosa, pois melhora a densificacao durante a consolidacao da LAE ao aumentar
a superficie de contato e, consequentemente, favorecer a difusdo em etapas posterio-
res de sinterizagao.

A LAE B, por possuir maior concentracao atémica de Nb, Cr e Mn, apresentou um
grau de refinamento de tamanho de particula maior que a LAE A, assim como uma
menor aglomeragéo de particulas ao final do processo em 40 h. A maior concentra-
cao desses elementos especificos na LAE B é relevante, pois o Nb, por apresentar
uma melhor ductilidade dentre os elementos, favorece a ocorréncia da soldagem a
frio, enquanto o Cr e 0 Mn podem contribuir para o endurecimento por solucéo sélida
e facilitar a fratura sob deformacao intensa. Essa combinacao resulta em um balango
otimizado entre soldagem a frio e fratura, promovendo um ciclo mais eficiente de re-
ducao de tamanho de particula e homogeneizacao.

4.4 Homogeneidade Quimica e Distribuicao Elementar
das Particulas das LAEs A e B Apés MAE

As Figuras 4.5 e 4.6 apresentam as micrografias obtidas por microscopia eletrénica
de varredura utilizando a opgao de elétrons retroespalhados (BSD) para as LAEs A e
B, em Oh, 10h e 40h de moagem com uma magnificacdo de 500x. Essas micrografias
sdo acompanhadas pelos respectivos mapas de distribuicdo elementar, que visam
identificar a dispersdo e a homogeneidade quimica dos elementos constituintes dos
pds precursores utilizados nas LAEs (Ti, V, Nb, Cr e Mn) ao longo do processo de
MAE.
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Figura 4.5: Micrografias das amostras da LAE A ap6s a)0 h¢)10 h e €)40 h de moagem
com os mapeamentos dos elementos do sistema estudado b), d) e f).
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Figura 4.6: Micrografias das amostras da LAE B ap6s a)0 h ¢)10 h e €)40 h de moagem
com os mapeamentos dos elementos do sistema estudado b), d) e f).
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A homogeneizagéo quimica das LAEs A e B seguiu um padréo semelhante ao ob-
servado para a evolugdo morfolégica das particulas, conforme detalhado na segéo an-
terior, e é apresentada pelas Figuras 4.5 e 4.6. Na condicao inicial de 0 h de moagem
(4.5.a) e 4.6.a)), as micrografias revelam claras diferengas de tonalidade referentes
aos elementos precursores (Ti, V, Nb, Cr e Mn), sendo possivel notar a presenca de
particulas maiores, especialmente aquelas referentes ao Nb e ao Ti, o que é consis-
tente com o tamanho de particula dos pds precursores antes do processamento.

Ap6s 10 h de moagem, percebe-se uma significativa homogeneizacao dos elemen-
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tos em ambas as LAEs. As Figuras 4.5.d) e 4.6.d) demonstram a auséncia de segre-
gacao visivel, indicando uma homogeneidade quimica promovida pelo refinamendo
do tamanho de particulas.

A homogeneidade quimica torna-se ainda mais evidente e completa apos 40 h de
moagem, consistente com o continuo atrito e a energia adicional fornecida pelos im-
pactos do sistema esfera-jarro-p6, ocasionando um aumento na densidade de defeitos
e nas tensoes internas das particulas. Isso intensifica o fendmeno de mechanical al-
loying e a fratura das particulas, culminando em um elevado grau de refinamento do
tamanho das particulas, conforme observado na secao anterior. Consequentemente,
favorece um alto grau de homogeneidade composicional, sem segregacéo aparente
de elementos nas micrografias e nos mapeamentos.

Por isso, a composi¢do quimica global das amostras das LAEs A e B apds 10h
e 40 h de moagem, foram obtidas por EDS nas mesmas regides das Figuras 4.5 e
4.6 e os resultados sdo apresentados nas tabelas 4.3 e 4.4, as quais comparam as
composicoes tedricas com aquelas obtidas experimentais em porcentagem em peso
das LAEs (%p.).

Tabela 4.3: Composi¢ao quimica geral da LAE A obtida por EDS em diferentes tempos
de moagem comparada com os valores tedricos.
Elemento Teodrico (%p.) EDS —10 h (%p.) EDS —40 h (%p.)

Ti 26,40 25,62 £ 0,74 23,62 + 0,72
Vv 28,13 24,91 + 0,73 24,67 £ 0,76
Nb 28,87 32,49 £ 1,08 32,87 £1,13
Cr 8,07 6,42 + 0,28 6,59 = 0,30
Mn 8,53 8,09 + 0,35 7,80 £0,35
Fe - 2,47 +0,19 4,44 + 0,27

Tabela 4.4: Composi¢ao quimica geral da LAE B obtida por EDS em diferentes tempos
de moagem comparada com os valores tedricos.
Elemento Teodrico (%p.) EDS —10 h (%p.) EDS —40 h (%p.)

Ti 22,28 24,69 + 0,74 22,69 £ 0,67
\ 23,68 20,84 £ 0,65 22,06 £ 0,67
Nb 31,42 32,39 +1,12 33,58 +1,12
Cr 11,01 10,28 + 0,39 10,61 + 0,39
Mn 11,61 11,81 + 0,45 11,07 + 0,43

Como detalhado nas Tabelas 4.3 e 4.4, a LAE A apresentou a presenca do ele-
mento Ferro (Fe) em suas composi¢cdes, com teores médios de 2,47% (em peso) e
4,47% (em peso) apos 10 h e 40 h de moagem, respectivamente. Essa contaminagéo,
embora ndo prevista inicialmente, dado que as LAEs estudadas neste trabalho ndo
contém Fe em suas composicdes tedricas, € um fendbmeno comum em processos de
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MAE e geralmente € atribuida ao desgaste dos componentes do equipamento, como
neste caso, o jarro de moagem de ferro inoxidavel utilizado para o processamento da
LAE A, uma vez que neste estudo, foram utilizadas esferas de Nb, elemento presente
nas composicoes das LAEs, justamente afim de evitar a contaminacéo.

Mesmo assim, a quantidade de Fe detectada é considerada relativamente aceita-
vel para o processo de MAE, uma vez que outras LAEs processadas por MAE, empre-
gando jarros e esferas feitos de materiais ndo constituintes de seus sistemas, frequen-
temente exibem graus de contaminacao significativamente mais elevados, atingindo
até 11% em peso de contaminacao (Yadav et al., 2025). Essa comparagao sugere
que, mesmo com a presenga de Fe nas amostras da LAE A, o controle da contamina-
¢ao neste trabalho foi eficaz.

Além disso, ambas as LAEs apresentaram uma composicao quimica préxima aos
valores tedricos previstos, o que confirma a boa homogeneiza¢ao quimica alcangada
pelo processo de MAE, como evidenciado nos mapeamentos de distribuicao elementar
das Figuras 4.5 e 4.6, especialmente apés 40 h de moagem. E notavel ainda que a
LAE B demonstrou melhor concordancia com os valores teéricos, uma vez que ela ndao
exibiu contaminagéo do elemento Fe ao longo da evolugao do processo de moagem.

Com o intuito de complementar a analise de composicao e homogeneidade qui-
mica das amostras das ligas A e B ap6s 40 h de moagem, foram realizadas analises
de EDS pontuais em diferentes regides das secdes transversais dos pos embutidos
das amostras das LAEs A e B ap6s 40 h de moagem com uma maior magnificacéo de
5000x. As Figuras 4.7 e 4.8 (micrografias a esquerda e graficos de composicao a di-
reita) apresentam os resultados dessas analises, fornecendo informagdes detalhadas
sobre a composi¢ao quimica local em pontos especificos das ligas A e B.

Figura 4.7: Analise quimica pontual da LAE A com 40 h de moagem.
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Figura 4.8: Analise quimica pontual da LAE B com 40 h de moagem.
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Os resultados das analises pontuais nos 3 pontos das asmostras das LAEs Ae B
com magnificacdo de 5000x apresentados nas Figuras 4.7 e 4.8, complementam as
observacoes obtidas pelo mapeamento elementar e andlise de composicao quimica
global da liga, uma vez que, mesmo com uma maior magnificacdo ndo €& possivel vi-
sualizar uma mudanca de tonalidade de diferentes fases nos pés, além dos graficos
de composi¢ao nos pontos das amostras indicando composi¢des quimicas homogé-
neas e proximas aos valores teéricos em todos o0s pontos, indicando assim a possivel
ocorréncia do mechanical alloying e a formacao de solucéo sélida para as LAEs Ae B
apds 40 h de moagem.

Além disso, o baixo teor de Fe presente nos pontos 2 e 3 da amostra da LAE A,
referente a contaminagao observada anteriormente, sugere que este elemento esteja
solubilizado juntamente com os outros elementos da liga, uma vez que néo €é possivel
observar regides com tonalidades diferentes, indicando uma homogeneidade quimica
em toda a liga. Por fim, é possivel observar também que em ambas as ligas apenas
os teores de Nb em todos os pontos foram superiores aos valores tedricos, isso pode
ser um indicio da adigdo de Nb durante os impactos entre jarro-esfera-pés, uma vez
que as esferas utilizadas sdao de Nb, propositalmente para evitar a contaminagao por
elementos externos ao sistema.

4.5 Evolucao de Fases das LAEs A e B Durante MAE

As Figuras 4.9 e 4.10 apresentam os difratogramas de raios X das amostras das
LAEs A e B, evidenciando a evolugéo das fases cristalograficas ao longo de todo o pro-
cesso de MAE. Os resultados abrangem desde a condigao inicial de pds precursores
misturados (0 h) até o tempo maximo de 40 horas de moagem.
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Figura 4.9: Difratogramas de raios X das amostras da LAE A em diferentes tempos de
moagem.
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Figura 4.10: Difratogramas de raios X das amostras da LAE B em diferentes tempos
de moagem.
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As LAEs A e B demonstram evolugéo de fases semelhantes em fungcéo do tempo de
moagem, conforme apresentado nos difratogramas de raios X das Figuras 4.9 e 4.10.
Inicialmente (0 h), os difratogramas de raios X revelam os picos de difracao referentes
aos elementos puros (Ti, V, Nb, Cr e Mn) que compdem as LAEs na condicao de pos
precursores misturados.

Apo6s 10 h de MAE, observa-se o desaparecimento dos picos referentes ao Mn,
possivelmente em consequéncia ao seu menor ponto de fusdo em relacdo aos de-
mais elementos do sistema, o que demanda uma menor energia para a ocorréncia
de interdifusdo e solubilizacdo nas redes estruturais dos outros elementos durante o
processo de MAE.

Além disso, os difratogramas de raios X referentes a 10 h de moagem ainda apre-
sentam picos nas posi¢des préximas aos picos referentes aos elementos puros Ti, V,
Nb e Cr, entretanto os deslocamentos e alargamentos destes picos, indicam que es-
ses elementos possam estar incorporados em solugdes sélidas, ndo sendo possivel
afirmar que eles se encontram mais em sua forma elementar. Por isso, as fases foram
renomeadas de acordo as suas estruturas cristalinas, como a fase HCP (referente a
estrutura do Ti), BCC1 (referente a estrutura do Nb), BCC2 (referente a estrutura do
Cr) e BCC3 (referente a estrutrua do V).

Com o aumento do tempo de moagem para 20 h, os picos de difracdo das mes-
mas fases ainda sdo observados nos difratogramas de raios X em ambas as LAEs.
Contudo, ha um alargamento generalizado dos picos e uma reducao em suas intensi-
dades, particularmente para as fases HCP e BCC3, o que sugere uma diminuicao na
proporcao dessas fases nas LAEs, um comportamento intrinseco ao processo de mo-
agem. Este padréo de perda de intensidade persiste com 30 h de moagem, quando os
picos referentes as estruturas HCP e BCC3 ja ndo sao mais detectados. Isso indica a
completa solubilizagdo dos elementos Ti e V e 0 consumo das fases correspondentes
as suas estruturas cristalinas pelas fases remanescentes BCC1 e BCC2. Esse com-
portamento também foi observado no estudo da LAE TiVFeNi processada por MAE,
com os picos referentes as fases associadas ao Ti e V também desaparecendo a par-
tir de 30 h de moagem, indicando a completa solubilizacdo desses elementos e as
respectivas fases referentes a suas estruturas nesta etapa da moagem.

O continuo alargamento e a diminuigao da intensidade dos picos das fases BCC1
e BCC2 remanescentes estendem-se até o tempo final de moagem de 40 h. Nesse
estagio, os picos apresentam-se ainda mais alargados e com menor intensidade em
comparacao aos padrées de difracao iniciais, o que indica uma solubilizacdo conti-
nua dos elementos nas redes hospedeiras principais, BCC1 e BCC2, que se mantém
presentes ao final da moagem.
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Figura 4.11: Zoom dos picos principais do difratograma de raios X das amostras da
LAE A em diferentes tempos de moagem.
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Figura 4.12: Zoom dos picos principais do difratograma de raios X das amostras da
LAE B em diferentes tempos de moagem.

Intensidade (u.a.)
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Fonte: Autor.
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As Figuras 4.11 e 4.12 mostram a ampliagdo dos picos principais das fases presen-
tes nos difratrogramas de raios X das LAEs A e B ao longo do processo de moagem,
evidenciando as alteragdes ocorridas com o aumento do tempo de processamento.
Para a LAE A, a fase BCC1 (com parametro de rede préxima ao do Nb) apresenta
um deslocamento dos picos para angulos 260 maiores ao longo do tempo de moagem,
indicando uma contragcédo do parametro de rede. Este comportamento difere do obser-
vado na LAE B, onde os picos da fase BCC1 se deslocam para angulos 26 menores,
sugerindo uma expansao do parametro de rede. Ja para a fase BCC2 (com parametro
de rede proximo ao do Cr), em ambas as LAEs, os picos se deslocam para angulos
20 menores, 0 que também aponta para uma expansdo do parametro de rede.

Além desses deslocamentos, é observado o alargamento dos picos em todos os
difratogramas de raios X com o0 aumento do tempo de moagem. Este fenémeno é
uma caracteristica associada ao processo de MAE, onde a energia liberada durante
as colisdes do sistema esfera-jarro-amostra promove intensa deformacao plastica e
consequentemente, ocorre uma reducao da cristalinidade do material e a acumulacao
de altas tensdes internas na rede cristalina, transparecendo no alargamento dos picos
de difracdo, que se intensifica com o aumento do tempo de moagem.

4.6 Quantificacao de Fases das Amostras das LAEs A
e B Apés MAE por Refinamento de Rietveld

Para quantificar as fracdes massicas das fases e compreender melhor os fenéme-
nos observados e discutidos a partir dos digratogramas de raios X das amostras das
LAEs A e B durante a evolugao do processo de MAE, foi realizado o método de refi-
namento de Rietveld, cujos resultados sao apresentados na Figura 4.13 e na Tabela
4.6.
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Figura 4.13: Refinamento de Rietveld realizado para os padrdes de difracao de raios
X referentes a evolucao do processo de MAE das LAEs A e B.
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Fonte: Autor.

A Tabela 4.6 apresenta os parametros estruturais extraidos pelo método do refina-
mento de Rietveld, apresentado na Figura 4.13 das LAEs A e B durante evolucéo do
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processo de MAE. As fichas de identificagao cristalograficas utilizadas no refinamento
para a quantificacao das fases das LAEs A E B seguiram as nomenclaturas adotadas
na identificacdo dos picos nos difratogramas de raios X, baseadas na similaridade es-
trutural com os elementos majoritarios do sistema, sendo a fase BCC1 associada a
estrutura do Nb (grupo espacial Im-3m, n® 229, COD 00-034-0370), BCC2 associada
a estrutura do Cr (grupo espacial Im-3m, n® 229, COD 01-085-1336), BCC3 associada
a estrutura do V (grupo espacial Im-3m, n® 229, COD 96-150-6412) e HCP associada
a estrutura do Ti (grupo espacial P63/mmc, n® 194, COD 00-044-1294).

Tabela 4.5: Parametros estruturais das LAEs A e B em diferentes tempos de moagem

Tempo BCC1 BCC2 BCC3 HCP GoF Rw (%)
(h) %p. a(A) %p. a(A) %p. a(A) %p. a(A) c(A)
LAE A
10 56.50 3.317 17.30 2.888 19.20 3.041 7.00 2955 4.773 1.07  5.265
20 A1.60 3.315 21.80 2.893 18.30 3.046 18.30 2.977 4.781 1.05  5.599
30 60.40 3.306 39.60 2.900 102 5.256
40 62.10 3.304 37.90 2.909 .02 5.416
LAE B
10 4850 3.310 16.80 2.892 22.30 3.033 12.30 2.855 5.160 1.13  5.724
20 43.80 3.323 2270 2.904 22.60 3.053 10.90 2.990 4.599 1.19  6.616
30 50.80 3.369 49.20 2.922 1.08  5.380
40 57.50 3.376 42.50 2.911 .02 6.050

A partir dos dados apresentados na Figura 4.13 e extraidos do refinamento de
Rietveld (Tabela 4.6), observa-se que a fase BCC1 é predominante em ambas as LAEs
e em todos os tempos de moagem. Esta predominancia esta alinhada com a tendéncia
comum em LAEs processadas por MAE em formar solucdes sélidas preferencialmente
na rede cristalina do elemento com maior ponto de fusao do sistema, neste caso o Nb.

Na LAE A, o parametro de rede da fase BCC1 diminui gradualmente com o tempo
de moagem, passando de 3,317 A (10 h) para 3,304 A (40 h). Essa leve reducéo do
parametro de rede da célula unitaria, compativel com o deslocamento dos picos para
angulos 20 maiores observado na ampliacdo dos difratogramas de raios X (Figura
4.11), pode ser atribuida a solubilizacdo de elementos com raios atdmicos menores,
como Cr (1,28 A) e Mn (1,27 A), na rede cristalina da fase BCC1, associada ao Nb
(1,46 A), especialmente apds 40 h de moagem, quando parte da fase BCC2 é con-
sumida pela BCC1. No entanto, o maior teor de elementos com raios atbmicos mais
préximos ao do Nb, como Ti (1,47 A) e V (1,34 A), presentes na liga A e também
susceptiveis a solubilizacdo na fase BCC1, favorece a estabilizacao dessa fase, ate-
nuando a contragcdo da rede e favorecendo que a reduc¢ao do parametro de rede ocorra
de forma gradual.
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Em contrapartida, para a LAE B, o pardmetro de rede da fase BCC1 sofre alte-
racdes significativas, apresentando um aumento expressivo de 3,310 A (10 h) para
3,376 A (40 h). Essa expansdo é consistente com o deslocamento dos picos para
angulos 20 menores, como observado na ampliagdo dos picos principais da LAE B
(Figura 4.12). Esse alargamento significativo da célula unitéria estd possivelmente
relacionado a maior concentracao de Nb (1,46 A) e Cr (1,28 A) na LAE B em compa-
racdo com a LAE A, uma vez que as diferencas expressivas entre seus raios atbmicos
intensificam o efeito da distorcdo severa da rede, aumentando as tensdes internas e
favorecendo a expansao da célula cristalina. Além disso, esses elementos tendem
a intensificar as soldagens a frio e as fraturas durante a moagem, contribuindo para
um refinamento de particulas mais acentuado, como observado e ja discutido anterior-
mente para a LAE B. Esse nivel elevado de refinamento promove maior area superficial
e mais interfaces, favorecendo a incorporacao forcada de atomos na rede durante o
processo de MAE. Assim, o alto grau de deformacao acumulada, associado a elevada
densidade de defeitos e ao refino extremo, pode facilitar a formacé&o de uma solugao
sélida supersaturada, o que contribui adicionalmente para o0 aumento do parametro de
rede.

Em ambas as LAEs A e B, a fase BCC2 apresentou aumento do parametro de
rede ao longo do tempo de moagem, passando de 2,888 A para 2,909 A (40 h) na
LAE A e de 2,892 A para 2,922 A (30 h) na LAE B. Esse comportamento sugere
a incorporacao progressiva de elementos com raios atbmicos maiores que o do Cr
(1,28 A), como Ti (1,47 A) e V (1,34 A), em sua rede cristalina com o aumento do
tempo de moagem, especialmente a partir de 30 h, quando as fases BCC3 e HCP séo
completamente consumidas pelas fases remanescentes BCC1 e BCC2. O aumento
mais acentuado do parametro de rede para a fase BCC2 da LAE B em relacéo a
LAE A, é provavelmente decorrente das mesmas caracteristicas e efeitos discutidos
para a evolugdo da fase BCC1 na LAE B com o aumento do tempo de moagem.
Adicionalmente, a maior fragdo méssica da fase BCC2 na LAE B, comparada a LAE
A, esté diretamente associada ao seu maior teor de Cr, como apresentado por Yan
et al. (2020), que observaram uma tendéncia de estabilizagdo da fase CCC similar a
estrutura cristalina do Cr com o aumento de seu teor nas LAEs processadas por MAE.

Ja as outras fases BCC3 (com parametro de rede préximo ao do V) e HCP (com pa-
rametro de rede proximo ao do Ti) sdo gradualmente consumidas em ambas as LAEs,
desaparecendo completamente a partir de 30 h, o que pode ser explicado pela sua
dissolugao sélida nas fases BCC1 e BCC2, contribuindo para as variagoes estruturais
e composicionais observadas.

Apesar da identificacao de duas fases com estrutura CCC apresentando parame-
tros de rede distintos (BCC1 entre 3,30 e 3,37 A e BCC2 entre 2,89 e 2,93 A) por
DRX em ambas as LAEs, as analises por EDS e mapeamento composicional reve-
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laram aparente homogeneidade quimica, sem evidéncia de segregagao ou distingdo
clara entre as fases. Essa discrepancia pode ser atribuida as limitagdes do EDS em
detectar variagbes composicionais sutis, a sua baixa resolugdo espacial para distin-
guir microestruturas finamente distribuidas nos pos, ou, principalmente, ao fato de
que o processo de mechanical alloying induzido pela MAE pode gerar microestruturas
nanocristalinas com elevada mistura elementar.

Por fim, os valores obtidos para o Goodness of Fit (GoF) <1,2 e para o fator de
ponderacao R, <7%, 0s quais representam parametros que avaliam a qualidade e
a confiabilidade do refinamento estrutural pelo método de Rietveld, confirmam a boa
qualidade dos ajustes realizados, mesmo diante do intenso alargamento dos picos
de difracdo com o aumento do tempo de moagem, fornecendo resultados consisten-
tes e comparaveis entre ambas as LAEs. Esses dados, associados aos resultados
microestruturais discutidos anteriormente, reforcam a hipétese de que o processo de
moagem promove transformacdes estruturais e difusionais significativas, com efeitos
mais pronunciados na LAE B.

4.7 Estabilidade Térmicadas LAEs Ae B

As Figuras 4.14 e 4.15 apresentam as curvas obtidas da avaliagdo do comporta-
mento térmico das LAEs A e B apés 40 h de moagem por DSC durante aquecimento
até 1000 °C.

Figura 4.14: DSC da amostra da LAE A apds 40 h de moagem durante aquecimento
até 1000 °C
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Figura 4.15: DSC da amostra da LAE B apds 40 h de moagem durante aquecimento
até 1000 °C
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As curvas de DSC apresentadas nas Figuras 4.14 e 4.15 revelam um comporta-
mento semelhante para as LAEs A e B, sendo possivel observar a presenca de um
unico pico endotérmico em baixa temperatura, o qual ocorre aproximadamente a 350
°C para a LAE A e a 370 °C para a LAE B. Este evento térmico endotérmico, ou seja,
que envolve a absor¢ao de energia, sugere uma reorganizagao microestrutural ou uma
transformacéao de fase em baixa temperatura paras as LAEs A e B ap6s 40 h de moa-
gem. Com o intuito de investigar a natureza desse evento térmico, as Figuras 4.16 e
4.17 apresentam os difratogramas de raios X das amostras das LAEs A e B apés 40
h de moagem e posteriormente submetidas a tratamento térmico a 450 °C por 1 hora,
as Figuras ainda trazem os difratogramas de raios X das amostras apds 30 h e 40 h
de moagem para fins de comparacao.
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Figura 4.16: Difratograma de raios X da LAE A tratada a 450 °C em comparag¢ao com
as asmotras apds 30 h e 40 h de moagem
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Fonte: Autor.

Figura 4.17: Difratograma de raios X da LAE B tratada a 450 °C em comparag¢ao com
as asmotras apds 30 h e 40 h de moagem
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As comparacdes dos difratrogramas de raios X apresentadas nas Figuras 4.16 e
4.17 para 30 h, 40 h e pds-tratamento térmico das LAEs A e B revelam que, apds o
tratamento térmico, novas fases nao foram formadas e os picos principais das fases
BCC1 e BCC2 ficam mais intensos em comparacao aos obtidos em 40 h de moagem,
indicando um aumento na cristalinidade e uma reducao na densidade de defeitos na
microestrutura das amostras. O perfil do difratograma da amostra tratada se aproxima
do observado em 30 h de moagem, sugerindo uma reversao parcial dos efeitos da
moagem prolongada.

Essas observagdes foram quantificadas pelo método de refinamento de Rietveld
e apresentadas na Tabela 4.6, na qual € evidenciado um aumento na propor¢céo da
fase BCC2 e uma reducao na proporcao da fase BCC1 em ambas as LAEs apos o
tratamento térmico, com as fracdes de fase se aproximando daquelas obtidas em 30
h de moagem, assim como os parametros de rede das fases pds-tratamento, uma vez
que para a LAE A, o parametro de rede da fase BCC1 aumenta, enquanto para a LAE
B, esse parametro diminui. Ja para a fase BCC2, o parametro de rede aumenta em
ambas as LAEs.

Tabela 4.6: Parametros estruturais das LAEs A e B apds 30 h, 40 h de moagem e
tratamento térmico.
Tempo BCC1 BCC2 GoF Rw (%)
%p. a(A)  %p. a(A)

LAE A

30 h 60.40 3.306 39.60 2.900 1.02 5.256
40 h 62.10 3.304 37.90 2.909 1.02 5.416
Tratada 61.80 3.320 38.20 2.921 1.06 4.876

LAE B

30 h 50.80 3.369 49.20 2.922 1.08 5.380
40 h 57.50 3.376 42.50 2.911 1.02 6.050
Tratada 56.60 3.356 43.40 2.920 1.03 5.443

Essa combinagéo de pico endotérmico no DSC, aumento da intensidade dos picos
nos difratogramas de raios X e reorganizacao nas proporcdes e parametros de rede
das fases BCC1 e BCC2 apds o tratamento térmico em ambas as LAEs sugere um
processo de recuperagao e/ou recristalizacdo parcial da microestrutura, além de um
alivio de tensdes residuais que, isoladamente, seria exotérmico, mas que pode ser
parte de um processo endotérmico maior de reorganizagao microestrutural.

Os resultados de DSC ainda indicam uma boa estabilidade térmica das fases BCC1
e BCC2 formadas durante a MAE para ambas as LAEs, uma vez que nao foram obser-
vados outros picos térmicos significativos (endotérmicos ou exotérmicos) até a tempe-
ratura maxima avaliada no ensaio de 1000 °C. Isso sugere que, apds o evento de baixa
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temperatura, as fases obtidas, sdo termicamente estaveis dentro do intervalo investi-
gado, o que é crucial para potencial aplicacdo no armazenamento de hidrogénio, uma
vez para avaliagao das propriedades de absorgcédo/dessor¢céo de hidrogénio, o aque-
cimento das LAEs pode ser necessario, especialmente durante ativagéo e dessorgcéo
de hidrogénio.

Importante destacar que, de acordo as simulagdes termodinamicas do equilibrio
de fases das LAEs A e B, era esperado a formacado de uma fase CCC majoritaria e
uma fase de Laves C14 a 450 °C, entretanto, apos o tratametno térmico, as LAEs A
e B, apresentaram as mesmas duas fases BCC1 e BCC2 obtidas ap6s MAE, que néo
foram previstas pelas simulagdes termodinamicas, e isso se deve principalmente a
contribuicdo do processamento das LAEs por MAE, uma vez que o método CALPHAD
considera o equilibrio termodinamico partindo do estado liquido para a previsdo das
fases, o0 que ndo ocorre durante a MAE. Mesmo assim, as LAEs A e B apresentaram a
fase BCC1 em maior proporgao, seguindo a tendéncia observada em alguns estudos
gue sugerem que a fase majoritaria obtida em LAEs processadas por MAE é a primeira
fase a se solidificar de acordo as simula¢des termodinamicas de equilibrio de fases.

Além disso, as fases obtidas apdés MAE, assim como tratadas termicamente, se-
guiram as previsoes de formacao de solugdes solidas obtidas pelos critérios baseados
nos parametros empiricos e semi-empiricos, com a obtencao da estrutura CCC pre-
vista pelo VEC e principalmente a obtencdo de multiplas solucdes sélidas prevista
pelo parametro geométrico A, corroborando com a ideia da associagao deste parame-
tro com LAEs processadas por MAE.

4.8 Propriedades de Hidrogenacao das LAEs Ae B

A figura 4.18 apresenta as curvas de cinética de absorcao de hidrogénio, relacio-
nando a capacidade de hidrogénio absorvida pelas ligas em %p. em fungcéo do tempo
do experimento para as LAEs A e B em temperatura ambiente submetidas a uma
pressao de 20 bar, ap6s ativacao em 400 °C por 3 h.
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Figura 4.18: Curvas de absor¢ao de hidrogénio em funcéo do tempo para as LAEs A
e B em temperatura ambiente a 20 bar.
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A partir da Figura 4.18, é possivel perceber que a LAE A absorveu a maior quan-
tidade de hidrogénio entre as ligas, com um armazenamento maximo de 1,4 %p. em
comparacao com 0,5 %p. para a LAE B, com a absor¢ao de hidrogénio ocorrendo em
ambas as ligas de forma quase instantanea, ou seja, em poucos segundos. Para me-
lhor entendimento das propriedades de armazenamento de hidrogénio para as LAEs
A e B, as Figuras 4.19 e 4.20, apresentam os padrées de DRX e a Tabela 4.7 apre-
senta os resultados do refinamento de Rietveld para ambas as ligas tratadas e apos
absorcao e dessorcao de hidrogénio.
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Figura 4.19: Comparacdo de DRX da LAE A antes, apds absor¢do e dessorcdo de
hidrogénio.
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Figura 4.20: Comparacdo de DRX da LAE B antes, ap6s absorcdo e dessorcédo de
hidrogénio.
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o

Tabela 4.7: Composicdo em %p. e parametro de rede a (A) das fases nas ligas LAE A
e LAE B apo6s tratamento térmico, hidrogenagéo e dessorc¢ao.
LAE A
BCCH1 BCC2 Gof Rw (%)

%p. a(A)  %p. a(A)

Tratada 61,8 3,320 38,2 2,921 1,06 4,876
Absorcao 62,6 3,392 37,4 2932 1,22 245
Dessorcdo 62,1 3,309 37,9 2,920 1,17 2,404

LAEB
BCC1 BCC2 FCC Gof Rw (%)

%p. a(B) %p. a(A) %p. a(A)
Tratada 56,6 3,356 434 2920 - — 1,03 5,443
Absorcdo 32,7 3,382 42,9 2,930 244 4200 1,18 3,254
Dessorcdo 57,2 3,349 428 2,927 - - 1,07 4,89

A partir dos difratogramas das Figuras 4.19 e 4.20 e dos resultados apresentados
na Tabela 4.7, é possivel perceber que a fase BCC1, identificada como rica em Nb
(elemento do tipo A), apresentou um deslocamento expressivo dos picos de DRX para
menores angulos apds a absorcdo de hidrogénio, evidenciando expansao da rede
cristalina tipica da absorcao intersticial de hidrogénio (fase a). Por outro lado, a fase
BCC2, com parametro de rede préximo ao do Cr, apresentou apenas um leve aumento
do seu parametro de rede em ambas as ligas apds absor¢ao de hidrogénio, indicando
baixa reatividade com o hidrogénio, isso corrobora com a hipbétese levantada sobre a
fase BCC2 ser uma solucao soélida rica em Cr, uma vez que esse elemento é do tipo
B, ou seja, apresenta baixa reatividade com hidrogénio, justificando a baixa absorcéao
de hidrogénio nesta fase, mesmo apresentando uma estrutura CCC.

Além diso, na LAE B, observa-se uma maior fracdo da fase BCC2, o que reduz a
guantidade relativa da fase BCC1, principal responsavel pela absorcao de hidrogénio
nas LAEs estudadas e limita, portanto, sua capacidade maxima de armazenamento.
Outro ponto importante esta relacionado ao parametro de rede da fase BCC1, ja que
antes da absorcao de hidrogénio, a LAE B apresentou um parametro de rede maior
do que a LAE A, indicando uma rede mais expandida, e essa condi¢cdo pode facili-
tar a difusdo e incorporacao de hidrogénio nos sitios intersticiais, mas também pode
comprometer a estabilidade da fase, levando a uma saturagao de hidrogénio e favore-
cer a formacgéo da fase de hidreto metalico (fase (), justificando assim a formacéao de
uma nova fase CFC apds absorcao de hidrogénio, ausente na liga A, e que provavel-
mente corresponde a um hidreto metalico, uma vez que em geral, LAEs com estrutura
CCC apresentam uma fase de hidreto metalico com estrutura CFC, e como essa fase
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desaparece apds o processo de dessorgado de hidrogénio, reforga ainda mais essa
hipdtese, indicando se tratar de um hidreto metdlico reversivel.

Portanto, a principal limitacdo da LAE B em termos de armazenamento de hidrogé-
nio parece estar associada a maior presenca da fase BCC2 pouco reativa, que reduz
a fracao da fase BCC1 rica em Nb e a formacgéao da fase CFC na LAE B pode ser in-
terpretada como uma reorganizacao estrutural induzida pela hidrogenacao, associada
ao maior parametro de rede inicial da BCC1 e ao alto grau de refinamento microestru-
tural, além disso, os resultados indicam que ambas as LAEs conseguiram dessorver
toda a quantidade de hidrogénio absorvida no seu primeiro ciclo, uma vez que os pa-
rametros de rede e as proporgdes das fases antes da absorcéo e apds a dessorgéao
de hidrogénio ndo apresentaram nenhuma alteracao significativa.

Por fim, os resultados das propriedades de hidrogenacédo das LAEs A e B sao
comparados com aqueles obtidos por Serrano et al. (2023) via fusao por arco, que
apresentaram uma capacidadde de armazemento na primeira absorgao de hidrogénio
de 1,5 %p. com 150 minutos e 3,38 %p. em 50 minutos para as ligas com as mesmas
composi¢des quimicas das LAEs A e B respectivamente, com a LAE A-via fusédo apre-
sentando uma unica fase CCC e a LAE B-via fusdo apresentando além da fase CCC,
7 %p. da fase de Laves C14 favorecida pelo maior teor de Cr e Mn na composicao da
LAE B em relagdo a LAE A.

Com isso, a presenca da fase de Laves C14 na LAE B-via fusdo pode estar re-
lacionada com a maior capacidade de absorcdo observada para esta liga, uma vez
gue estudos sugerem que a fase de Laves pode atuar como um canal para a difusdo
de hidrogénio, facilitando seu transporte na estrutura metalica. Porém, tal fase nao
foi observada na LAE B processada por MAE, provavelmente em funcédo da rota de
processamento como jé discutido anteriormente, com o maior teor de Cr favorecendo
a obtengédo de um maior teor da fase BCC2, que indica ser rica em Cr, ndo prevista
inicialmente pelas simulagdes termodindmicas e nem obtidas quando processadas
por fusdo a arco, justificando assim a discrepancia entre a capacidade de armazena-
mento de hidrogénio entre as LAEs B processadas por MAE (0,5 %p.) e por fusédo a
arco (3,38 %p.).

Apesar da presenca da fase BCC2, que apresentou baixa reatividade com o hidro-
génio, a LAE A procesada por MAE apresentou excelente capacidade de absorgcéao de
hidrogénio, com valor préximo ao obtido pela LAE A-via fusdo durante a primeira ab-
sorg¢ao, evidenciando o potencial do processamento de LAEs para armazenamento de
hidrogéno via MAE. E notavel ainda a melhora na cinética de absorgao para as LAEs
obtidas por MAE, a qual ocorreu em poucos segundos em comparag¢ao com os 150 e
50 minutos necessarios para a absorcao de hidrogénio para as LAEs processadas via
fusdo. Isso se deve provavelmente a maior area superficial dos pés em comparacao
com as amostras fundidas, facilitando o acesso do hidrogénio a superficie do material.
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Por outro lado, essa mesma area superficial esta associada a necessidade de um pro-
cesso de ativacao inicial mais intenso, o que revela um “trade-off” entre maior cinética
e maior exigéncia para ativagao.

Por fim, os resultados das propriedades de armazenamento de hidrogénio das
LAEs A e B ainda reforcam que, embora a estrutura CCC seja reconhecida como
ideal para o armazenamento de hidrogénio em estado sélido na forma de hidretos
metalicos, a composicao quimica e, principalmente, os elementos que estabilizam as
fases CCC exercem papel fundamental na eficiéncia da absorcao, uma vez que isso
€ evidenciado pela diferenca de comportamento entre a BCC1, rica em Nb e com alta
capacidade de absorcao, e a BCC2, que indica ser rica em Cr, de baixa reatividade
com o hidrogénio, mesmo mantendo estrutura CCC.



Capitulo 5

Conclusoes

Este trabalho teve como objetivo principal avaliar o desenvolvimento de LAEs do
sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn para armazenamento de hidrogénio, especificamente as com-
posicoes TizoV3aNb1gCrgMng (LAE A) € Tizz 5V275NbogCrio 5sMny2 5 (LAE B), ambas pro-
cessadas por MAE.

A MAE se demonstrou ser uma rota eficaz para a sintese de LAEs com estrutura
BCC, promovendo microestruturas refinadas, homogéneas e com boa estabilidade
térmica com potencial para armazenamento de hidrogénio. O intenso refinamento
de particulas, evidenciado pela distribuicao trimodal e pelas particulas ultrafinas na
LAE B, teve papel fundamental na melhoria da cinética de absorgéo de hidrogénio,
que ocorreu em segundos, em comparagdo com o0s longos tempos necessarios em
ligas processadas por fusdo a arco de mesma composicdo. Esse comportamento é
atribuido a maior area superficial dos pds processados por MAE, que favorecem a
absorcao de hidrogénio e sua difusao intersticial.

Apesar da excelente cinética, a LAE B processada por MAE apresentou uma capa-
cidade de apenas 0,5 %p. de H apds a primeira absorcao, significativamente inferior
a obtida via fusao por arco (3,38 %p.), cuja estrutura incluia uma fracao da fase Laves
C14, associada a facilitacao da difusao de hidrogénio. Na LAE B por MAE, a auséncia
dessa fase e a estabilizacdo da BCC2, possivelmente rica em Cr e com baixa reati-
vidade com H e nao prevista pelas simulagdes de equilibrio, sugerem que o alto teor
de Cr, aliado ao efeito da moagem, favoreceu a formagao de uma fase que atua como
barreira ao armazenamento, mesmo com uma estrutura BCC. Esse resultado refor¢a
gue a simples presenca da estrutura BCC nao é suficiente, uma vez que a composicao
guimica é determinante para a eficiéncia da absorcao.

Por outro lado, a LAE A processada por MAE alcancou 1,4 %p. de H, valor préximo
ao obtido por fusédo a arco (1,5 %p.), mesmo contendo a fase BCC2, possivelmente
rica em Cr e com baixa reatividade com hidrogénio, evidenciando o potencial da MAE
para produzir LAEs funcionais com boa capacidade e cinética equilibradas. A fase
BCC1 (rica em Nb) mostrou-se altamente reativa, sendo a principal responsavel pela
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absorcao de hidrogénio, enquanto a BCC2 se manteve estavel mesmo apés hidroge-
nacao.

Além disso, os critérios empiricos e semi-empiricos utilizados, como o VEC e o
parametro A (relacionado a diferenca de raios atébmicos e a energia de deformacéao)
mostraram boa capacidade preditiva para as fases formadas, prevendo a formacgao de
estruturas BCC e multiplas solugbes solidas, em conformidade com os resultados ex-
perimentais. Isso reforca a ideia de que esses critérios, fundamentados nas regras de
Hume-Rothery, sdo adequados para prever o comportamento de LAEs processadas
por MAE, uma vez geu ndo assumem a condi¢do incial de equilibrio termodindmico a
partir do estado liquido.

Assim, este trabalho evidencia que a rota de processamento, o grau de refinamento
e as composi¢des sao fatores relacionados e cruciais no desenvolvimento de LAEs do
sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn para armazenamento de hidrogénio. A MAE oferece vanta-
gens claras em termos de cinética e flexibilidade composicional, mas exige atencao
a estabilizacao de fases desejaveis e ao controle da microestrutura para otimizar a
capacidade de armazenamento. A presenca de fases pouco reativas, como a BCC2,
possivelmente rica em Cr, levanta importantes consideracdes para o design de futu-
ras ligas, uma vez que nao basta apenas possuir fases com estrutura BCC, sendo
essencial controlar quais elementos compdem essa estrutura.

5.1 Trabalhos futuros

Com base nos resultados obtidos, algumas sugestbes podem ser propostas para
aprofundar a compreenséao e otimizacédo das LAEs do sistema Ti-V-Nb-Cr-Mn para o
armazenamento de hidrogénio processadas por MAE. Primeiramente, investigar a in-
fluéncia dos parametros de moagem na formacéo, estabilidade e distribuicao de fases,
especialmente no que diz respeito a relagdo entre as fases BCC1 e BCC2. A extenséo
do tempo de moagem e/ou a utilizagdo de uma razdo BPR mais elevada sao estra-
tégias viaveis para aumentar a energia mecanica inserida no sistema, favorecendo
a completa solubilizagdo dos elementos e, possivelmente, o0 consumo da fase BCC2
pela BCC1, visando a obtengcdo de uma unica fase com propriedades proximas da
fase BCC1 com maior reatividade com o hidrogénio.

Adicionalmente, seria interessante a realizacao de ensaios ciclicos de absorcao e
dessorgdo de hidrogénio nas LAEs A e B produzidas por MAE, permitindo assim ava-
liar a estabilidade estrutural das fases formadas e suas propriedades de ciclabilidade.
A andlise da degradacao da capacidade de armazenamento ao longo de multiplos ci-
clos também podera fornecer informagdes importantes sobre a estabilidade das fases
obtidas por MAE, contribuindo para o aprimoramento do design dessas ligas.
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