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RESUMO

As ligas dos sistemas Cu-Al-Ni, Cu-Zn-Al e Ni-Ti pertencem a classe das ligas com efeito
memoria de forma (LMF). O interesse no estudo do cobre como base das LMF surge do fato
destas ligas serem mais baratas que as ligas de Ni-Ti e apresentarem melhores propriedades em
aplicagdes especificas. Neste trabalho, as propriedades eletroquimicas de uma LMF Cu-
11.85A1-3.2Ni-3Mn (% em massa) processada por spray-forming foram avaliadas por
espectroscopia de impedancia eletroquimica (EIE) em solucdo aquosa de NaCl a 3,5% m/v. A
liga LMF estudada foi laminada a quente e tratada termicamente a 250 °C e 550 °C
anteriormente aos testes eletroquimicos. O efeito da corrosdo na superficie das amostras foi
analisado por Difratometria de Raios-X (DRX), microscopia eletronica de varredura (MEV) e
espectroscopia dispersiva em energia (EDS). A andlise por DRX mostrou a formacdo de
austenita apds o tratamento térmico a 550 °C. A andlise de EDS identificou um enriquecimento
de aluminio e manganés na superficie da liga, por serem os elementos mais ativos, cujos 6xidos
apresentam maior valor absoluto de energia livre de formagdo negativa. A impedancia da liga
ndo tratada e tratada termicamente a 550 °C aumentou duas ordens de grandeza a medida que o
tempo de imersdo aumentou até 286 h devido a formagdo de 6xidos protetores. A liga tratada
termicamente a 250 °C apresentou a menor resisténcia a corrosdo apds 286 h de imersdo em
solucdo salina. O comportamento oxidativo isotérmico em atmosfera de oxigénio da LMF
também foi estudado na faixa de temperatura de 500 °C— 900 °C pelo método termogravimétrico
(TG/DTA). A curva TGA mostrou que a liga possui caracteristicas de oxidacao isotérmica
parabodlica. A caracterizagdo da liga oxidada foi realizada por andlises de MEV, EDS e
espectroscopia de fotoelétrons de raios-X (XPS). A anélise por XPS identificou que os produtos
de oxidagdo presentes foram, principalmente, MnO2, MnO/Mn,0;3 e ALOs.

Palavras-chave: Corrosdo; liga memoria de forma; Cu-Al-Ni-Mn; Espectroscopia de
Impedancia Eletroquimica, Oxidagao.



ABSTRACT

The Cu-Al-Ni, Cu-Zn-Al, and Ni-Ti alloy systems belong to the class of shape memory alloys
(SMAs). The interest in studying copper-based SMAs arises from the fact that these alloys are
more cost-effective than Ni-Ti alloys and exhibit better properties for specific applications. In
this work, the electrochemical properties of a Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn (wt.%) SMA processed
by spray forming were evaluated using electrochemical impedance spectroscopy (EIS) in a
3.5% m/v NaCl aqueous solution. The SMA alloy studied was hot-rolled and heat-treated at
250 °C and 550 °C prior to electrochemical testing. The effect of corrosion on the sample
surfaces was analyzed using X-ray diffraction (XRD), scanning electron microscopy (SEM),
and energy-dispersive spectroscopy (EDS). XRD analysis showed the formation of austenite
after heat treatment at 550 °C. EDS analysis identified an enrichment of aluminum and
manganese on the alloy surface, as these are the most active elements whose oxides have a
higher absolute value of negative free energy of formation. The impedance of the untreated
alloy and the alloy heat-treated at 550 °C increased by two orders of magnitude as immersion
time increased up to 286 hours due to the formation of protective oxides. The alloy heat-treated
at 250 °C exhibited the lowest corrosion resistance after 286 hours of immersion in a saline
solution. The isothermal oxidation behavior in an oxygen atmosphere of the SMA was also
studied in the temperature range of 500-900 °C using the thermogravimetric method
(TG/DTA). The TGA curve showed that the alloy exhibits parabolic isothermal oxidation
characteristics. The characterization of the oxidized alloy was carried out using SEM, EDS, and
X-ray photoelectron spectroscopy (XPS). XPS analysis identified that the main corrosion
products present were MnO2, MnO/Mn;0s3, and Al>Os.

Keywords: Corrosion; Shape Memory Alloys; Cu-Al-Ni-Mn; Electrochemical Impedance
Spectroscopy; Oxidation.
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1. INTRODUCAO

As pesquisas relacionadas aos materiais e estruturas inteligentes tém recebido atencao crescente
em fungdo de sua alta significancia cientifica e tecnoldgica. As ligas com Efeito Memoria de

Forma (LMF) s3o um ramo importante dos materiais inteligentes [1].

O termo "liga memoria de forma” refere-se ao grupo de materiais metalicos que tem a
capacidade de retornar a alguma forma ou tamanho definido quando submetidos a deformacgao
e, posteriormente, a um estimulo térmico ou magnético. Entre os muitos sistemas de liga que
apresentam efeito memoria de forma (EMF), as ligas Ni-Ti, Cu-Al-Ni e Cu-Zn-Al t€m sido
estudadas e sdo comercialmente exploradas. As ligas com EMF tém uma capacidade notavel
para aplica¢dao em diversas areas técnicas, desde a robotica até a aeroespacial, o que as tornam
um material multifuncional, uma vez que possuem varias aplicagdes, por exemplo, como

atuadores e sensores [2,3].

Entre as ligas com efeito memoria de forma, as ligas Ni-Ti tém sido usadas em varias
aplicacdes, incluindo emprego nas areas biomédica e industrial [4, 5]. Contudo, as baixas
temperaturas de transformagao de fase (-100 °C a 100 °C) e alto custo de producado de ligas Ni-
Ti tornam a sua utilizagdo para muitas aplicacdes inviavel, especialmente para uso em altas
temperaturas. Assim sendo, as ligas de Cu-Al-Ni tornam-se uma melhor op¢ao em relagdo as
ligas Ni-Ti, ja4 que apresentam altas temperaturas de transformacdo de fase (-200 a 200 °C),

menor custo de producdo e maior estabilidade térmica [6,7].

Dentre as LMFs a base de cobre, as principais sao as ligas de Cu-Zn e Cu-Al. A presenca de
um terceiro ou quarto elemento permite o ajuste das temperaturas de transformagao de fase, as
quais sdo bastante dependentes da composi¢cdo quimica, além de poder melhorar as

propriedades mecanicas e funcionais da liga [1,8,9].

Estudos revelaram que a liga Cu-Al ¢ inadequada para a maioria das aplicagdes praticas por
causa das elevadas temperaturas de transformagdes martensiticas (entre 300 °C e 500 °C), mas
estas temperaturas podem ser reduzidas para 180 °C através da adig¢do de até 4 % de niquel [9].
Por outro lado, as ligas Cu-Al-Ni sdo consideravelmente mais baratas que as de Ni-Ti sendo

uma op¢ao adequada quando altas temperaturas de transforma¢ao martensitica sdo necessarias

[8].
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Saud et al. [9] estudaram o comportamento frente a corrosdo da liga com EMF de Cu-Al-Ni
pura e com a adi¢do de 0,25% em massa de Ag, por meio de testes eletroquimicos em solug¢ao
de NaCl 3,5 % m/v. Seus resultados mostraram que as ligas Cu-Al-Ni t€ém menor potencial de
corrosao ¢ maior densidade de corrente de corrosao em comparagao com as ligas de Cu-Al-Ni-
Ag. A maior resisténcia a corrosao das ligas com Ag foi atribuida a formagao dos produtos de
corrosdo, como cloreto cuproso (CuCl), cloreto de prata (AgCl), 6xido cuproso (Cu20), 6xido
/ hidroxido de aluminio (Al2O3 / AI(OH)3) e 6xido de prata (Ag>O) na superficie do eletrodo,

que atuam como barreira.

Zaree e Ketabchi [10] avaliaram o efeito da adigdo de Cr sobre a microestrutura, temperaturas
de transformacao, propriedades mecanicas e de corrosdo da liga de Cu-Al-Ni. Os autores [10]
submeteram as ligas com e sem cromo a um tratamento termomecanico que incluiu a laminagao
a quente, recozimento e prensagem hidraulica. Além disso, foram realizados testes de tragdo,
calorimetria exploratoria diferencial e polarizagdo potenciodindmica para comparar as
propriedades das ligas. Para tal, utilizaram quatro amostras da liga com diferentes
concentragdes de Cr. Os resultados mostraram que o elemento cromo age como um refinador
de graos nesta liga restringindo o crescimento do grao. O teste de polarizagdo potenciodindmica
foi realizado para avaliar o comportamento frente a corrosao das ligas Cu-Al-Ni em solugdo de
NacCl 3,5% m/v. Apesar do efeito benéfico de Cr sobre o comportamento frente a corrosdo, o
aumento da deformacao aplicada aumentou a taxa de corrosdo. Tanto a adi¢do de Cr quanto o
maior grau de deformagdo reduziram a temperatura de transformacdo de austenita para

martensita [10].

Embora muitas pesquisas tenham se concentrado na explora¢do do impacto do tratamento
térmico nas propriedades mecanicas e na microestrutura de ligas com memoria de forma, o
comportamento de corrosdo e oxidagdo desses materiais tem relevancia significativa para
aplicacdes praticas. A andlise de superficie de amostras de liga de Cu-Al-Mn tratadas
termicamente usando espectroscopia dispersiva em energia de raios X (EDS) e espectroscopia
de fotoelétrons de raios X (XPS) revelou que os produtos de corrosdo compreendem
predominantemente 6xidos de aluminio e manganés. No entanto, as percentagens relativas

destes 6xidos variam dependendo do local especifico de analise [11].

De acordo com pesquisas bibliograficas, ndo ha na literatura relato do estudo da resisténcia a

corrosao da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn processadas por conformacdo por spray. O nao
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equilibrio da solidifica¢do, caracteristica da conformagdo por spray, estd associado a
solidificagdo experimentada pelas micro gotas e aos ambientes térmicos/mecanicos altamente
transitorios na camada superior semissolida dos materiais depositados na interface. A vantagem
da simplicidade da conformacgao por spray ¢ seu potencial de custo-efetividade na fabricagao
em escala de materiais estruturais, especialmente considerando a producgdo de ligas frageis,
como a LMF a base de Cu-Al [12]. Como os materiais conformados por spray geralmente
contém 0,5-2% de porosidade, um processamento termomecéanico subsequente ¢ necessario
para alcancar a plena densificacdo [12]. O tratamento térmico poOs-processamento reduz a

porosidade da liga e melhora a resisténcia a corrosao da LMF.

Esta pesquisa faz parte de um projeto maior de producdo de ligas Cu-Al-Ni-Mn conformadas
por spray onde as ligas j& foram caracterizadas por analise térmica para comprovar seu EMF, e
sua microestrutura e propriedades mecanicas foram estudadas [12, 13]. Nesse contexto, cabe a
esse trabalho a investigagdo do efeito do tratamento térmico a 250 °C e 550 °C no
comportamento a corrosdo de uma liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn conformada por spray,
utilizando a espectroscopia de impedancia eletroquimica ap6s diferentes tempos de imersdo em
uma solu¢do de 3,5% em massa de NaCl. A escolha do meio salino se deu por ser um meio
comumente usado que permite a comparagdo da resisténcia a corrosdo da LMF Cu-11.85Al-

3.2Ni-3Mn com outros materiais.

Ademais, o estudo da oxidacao consistiu em explorar as caracteristicas de oxida¢do isotérmica
da liga com memoria de forma Cu-11.85AI1-3.2Ni-3Mn (EMF) dentro de uma faixa de
temperatura de 500900 °C. Examinar e determinar os comportamentos de oxidagdo de ligas
com memoria de forma (LMFs), especialmente em temperaturas elevadas, ¢ de consideravel
importancia. O tratamento térmico na atmosfera resulta na oxidacdo da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-
3Mn, que ¢ utilizada como sensor ou atuador. Nao ha pesquisas detalhadas na literatura sobre
a oxidagdo da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn em condi¢des de tratamento térmico isotérmico.
Neste estudo, o comportamento de oxidacao da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn em atmosfera de
oxigénio em temperaturas entre 500 °C e 900° C foi investigado usando analise
termogravimétrica/térmica diferencial (TG/DTA), MEV, EDS e XPS. Consequentemente, este
estudo visa contribuir para o melhor conhecimento dos comportamentos funcionais exibidos

pela LMF durante aplicagcdes em temperaturas elevadas em ambientes atmosféricos.
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2. OBJETIVOS

2.1 Objetivo geral

O principal objetivo desse trabalho ¢ avaliar o comportamento frente a corrosdo das ligas Cu-
11.85A1-3.2Ni-3Mn com efeito memoria de forma, conformadas pelo processo de conformagao
por spray, em meio salino NaCl 3,5% m/v e estudar a resisténcia a oxidagdo das ligas em

atmosfera de oxigénio em temperaturas entre 500 °C e 900 °C.

2.2 Objetivos especificos

Caracterizar os produtos de corrosdo da liga ap6s os ensaios eletroquimicos através de analise
por MEV, microscopia optica (MO) e DRX.

Realizar ensaios de corrosdo das ligas de Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn sem tratamento térmico € com
tratamento térmico a 250 °C e 550 °C usando técnicas eletroquimicas como espectroscopia de
impedancia eletroquimica.

Estudar o comportamento de oxidagdo isotérmica da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-35Mn em elevada
temperatura, faixa de 500-900 °C através do método termogravimétrico- TG e avaliar a curva

TG para obter as caracteristicas e pardmetros da cinética de oxidacao da liga.

Caracterizar as superficies das amostras pds-teste TGA por espectroscopia de fotoelétrons

excitados por raios -X (XPS), MEV e EDS.
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3. REVISAO DA LITERATURA

3.1 Ligas com efeito memoria de forma

As ligas com efeito memoria de forma (LMFs) ou "ligas inteligentes" foram descobertas por
Arne Olander em 1932 [14], e o termo "meméria de forma" foi descrito pela primeira vez por
Vernon em 1941 [15] para a polimerizacdo de material dentario. A importancia dos materiais
com efeito memoria de forma (MMF) nao foi reconhecida até que William Buehler e Frederick
Wang revelaram o EMF em uma liga niquel-titdnio (Ni-Ti) em 1962 [16,17], que também ¢
conhecida como Ni-Tinol (derivado da composi¢do do material e do local de descoberta, isto &,
uma combinagdo de Ni-Ti e Laboratdrio de Artilharia Naval). Desde entdo, a demanda para
LMFs para aplicagdes técnicas e de engenharia tem aumentado para aplicagdes industriais [ 18—
20], em estruturas e compositos [21], no setor automotivo [22-24], acroespacial [25-28], como
mini atuadores e sistemas micro-eletromecanicos [27,29-32], em robotica [33-35], na area

biomédica [27, 29, 36— 41] e até mesmo na moda [42].

As LMFs a base de ferro e a base de cobre, como Fe-Mn-Si, Cu-Zn-Al e Cu-Al-Ni, sdo de
baixo custo e comercialmente disponiveis. Entretanto, devido a sua instabilidade térmica,
fragilidade [43- 45] e pobre desempenho termomecanico [46], as LMFs baseadas em Ni-Ti sdo
preferiveis para a maioria das aplicagdes em detrimento as ligas de Cu. Contudo, cada material

tem sua propria vantagem para requisitos especificos.

Ligas com efeito memoria de forma tém a capacidade para "memorizar" ou manter sua forma
anterior quando submetidas a certos estimulos, tais como termomecéanicos ou variagdes
magnéticas. As LMFs atrairam atencdo e interesse significativos nos ultimos anos em uma

ampla gama de aplicagdes comerciais.

O impulso tecnolégico em direcdo a sistemas "inteligentes" requer o aumento do uso de
sensores, autuadores e micro-controladores; resultando assim em um aumento indesejavel de
peso e volume dos componentes da maquina associados. O desenvolvimento funcional de
'densidade’ e 'inteligéncia' devem superar as restrigdes comerciais, como o espaco disponivel,

ambiente, tempo de resposta e custo admissivel. Em particular, para a constru¢do e o design
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automotivo, o aumento de massa resulta dirctamente em maior consumo de combustivel ¢ a

industria automotiva ¢ altamente limitada pelos custos [47].

As tecnologias devem concentrar-se em assegurar os sistemas "inteligentes" sejam compativeis
com o ambiente automotivo e tecnologias existentes [47]. A integracdo e miniaturizagao de
micro-controladores integrados e o avango nos softwares permitiram um progresso
consideravel no campo de sensores automotivos e controles eletronicos. No entanto, o progresso

técnico para autuadores ¢ relativamente pouco avangado [48].

3.2 Transformac¢ao martensitica

O efeito memoria de forma e a superelasticidade presentes nas LMF s3ao causados pela
transformagdo martensitica e sua transformagdo reversa. Define-se as temperaturas

caracteristicas de transformagao da seguinte forma [49]:

Ms: temperatura de inicio da formacdo da martensita durante o resfriamento.

Mf: temperatura de término da formag¢ao da martensita durante o resfriamento.

As: temperatura de inicio da transformacao reversa durante o aquecimento.

Af: temperatura de término da transformagao reversa durante o aquecimento.

A reversibilidade cristalografica mencionada € caracteristica da transformacdo martensitica
termoeldstica, que se distingue por uma pequena histerese térmica (ou seja, AT = Af - Ms) e

interfaces de martensita parentais moveis [49].

O EMF implica na capacidade de formar variantes de microestrutura diferentes, mas
energeticamente equivalentes, por meio de uma transformacao de fase no estado sélido, de uma
fase de maior energia e maior simetria para uma fase de menor energia e menor simetria. Essas
variantes podem ser transformadas de uma para a outra em resposta a forgas externas térmicas
ou mecanicas (Fig. 1) [50]. O efeito de memoria de forma tem sua origem em uma

transformagao de fase martensitica altamente reversivel [51].
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Figura 1 Efeito de Memoéria de Forma Induzido Termicamente. Adaptado, [50].

O comportamento de transformagdo das LMFs ¢ geralmente determinado por nucleagdo
heterogénea de martensita em defeitos de rede intrinsecos como deslocamentos e falhas de
empilhamento, e por subsequentes nucleagdes autocataliticas desencadeadas por tensdes que
surgem durante o crescimento da martensita [52]. Apds a solidificacdo rapida, o tamanho do
grao diminui e a concentracdo de defeitos de rede aumenta, resultando em propriedades

mecanicas melhoradas e em uma diminui¢do na temperatura inicial (Ms) da martensita.

Uma maior densidade de defeitos na rede aumentara a taxa de nucleacdo da martensita,
dificultando ainda mais o crescimento dos cristais e, assim, reduzindo a temperatura Ms [8, 53].
Isso sugere a possibilidade de ajustar a temperatura de transformagdo de fase por meio da
selecdo das taxas de resfriamento. Além disso, os resultados sugerem que diferentes taxas de
resfriamento podem induzir a formagao de diferentes tipos de martensita, conforme verificado
em ligas de Cu—AIl-Ni [54] e Cu—Al-Mn—Ni [53, 55]. Em outras palavras, a selecdo de fases,
incluindo a precipitagdo de fases metastaveis e o comportamento de transformacao, ¢ uma
funcdo da microestrutura e, portanto, pode ser influenciada pelas condigdes de processamento

(taxa de resfriamento).
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Estudos das propriedades de transformacao de fase e memoria de forma da liga de Cu-11.35Al-
3.2Ni-3Mn-0.5Nb, produzida por spray forming constataram que a liga apresentou uma razao
de recuperagdo da forma de 73% quando submetida a uma tensdo compressiva de 690 MPa. A
tensao de fratura da liga foi em torno de 1560 MPa. Essa liga, provou ser uma boa candidata
para aplicacdes em elevada temperatura (>200 °C, quando T > temperatura final de
transformagdo da martensita em austenita) em que uma transformag¢ao de fase com memoria de

forma pode ser utilizada, como em dispositivos de atuagdo e amortecimento [56].

3.3 Ligas com efeito memoria de forma baseadas em cobre

As LMFs baseadas em cobre sdo comercialmente atraentes principalmente pelo baixo custo em
comparagdo com as ligas Ni-Ti. Os sistemas de liga com potencial para comportamento
memoria de forma pode ser agrupado em trés categorias, Cu-Zn, Cu-Al e Cu-Sn. No entanto,
as ligas de base sofrem de ma trabalhabilidade a frio e estabilizagdo; portanto, adi¢des de
elementos ternarios e quaternarios em diferentes quantidades foram investigadas por diferentes

pesquisadores para melhorar as propriedades das ligas a base de cobre [57].

As diferentes composigdes da liga foram investigadas em todo o mundo e agrupadas de acordo

com a liga de base com uma menc¢ao aos beneficios especificos esperados delas [57]:

(1) Cu — Al — Ni: propriedades mecanicas aprimoradas;

i1) Cu — Al — Mn: alta ductilidade;

i11) Cu — Zn — Al: temperaturas de transformacdo de fase altas;

(iv) Cu — Sn: aumento da temperatura de transformacao de fase.

A adi¢do de elementos de liga as ligas Cu-Al-Ni melhora suas propriedades mecénicas e
resisténcia a corrosdo enquanto a presencga de precipitados de Al / Ni-X (onde X € o elemento
de liga) € essencial na passivagao de ligas Cu-Al-Ni. Isto € devido a sua incorporagdo ao 6xido

de Cu (I), que ¢ formado na superficie corroida da liga.

As LMFs sao um grupo de ligas metalicas que possuem um notavel potencial de mudar de uma

estrutura cristalografica para outra quando ha mudanga na temperatura € / ou tensdo
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aplicada. As propriedades com efeito memoria de forma sdo fungdes da microestrutura,
incluindo tamanho de grao, textura e precipitacdo de fases. Estes efeitos das ligas Cu-Al-Ni
dependem da reversibilidade cristalografica na transformacao martensitica termoelastica [58-
60]. Durante o processo de resfriamento da liga com memoria de forma Cu-Al-Ni, pode-se
observar a transformagdo martensitica dafase 3 para proximo de uma estrutura
compactada. Nas ligas Cu-Al-Ni, dois tipos de fases martensiticas sdo formadas por inducao

térmica (B’ 1 ey’ 1), dependendo da composicao da liga e do tratamento térmico [61- 63].

Ligas a base de Cu com bom comportamento de memoria de forma apresentam temperaturas
de transformacao de fase que variam de -100 °C a +200 °C, dependendo da composi¢ao quimica
e tamanho de grao. Essas ligas também tém a vantagem de maior condutividade térmica e
elétrica. Entre os LMFs baseadas em Cu, a liga Cu—Al-Ni é muito atraente devido a sua

estabilizacao superior e fendmenos de envelhecimento [56].

No entanto, essas composi¢des também apresentam desvantagens com a alta temperatura da
fase B em ligas a base de Cu estrutura de ctbica de corpo centrado que se decompde em o
(cubica de face centrada) e y2 (Cu9Al4 cubico) a 838 K. Essa transforma¢do pode ser
dificultada durante o resfriamento rapido, fazendo com que a fase B sofra transformacdo de
martensita em temperaturas acima da temperatura ambiente. Portanto, tais composi¢des sao

produzidas preferencialmente por técnicas de solidificagdo [56].

Ligas com maior teor de Al sdo particularmente suscetiveis a precipitacao da fase y2, o que os
impede de sofre transformagao martensitica. Este problema pode ser superado adicionando Ni
a liga, o que suprime a formacao defase y2, mas ¢ limitado a pequenas quantidades de Ni porque
aumenta a fragilidade. As composicdes otimas contém cerca de Cu(11-14,5)Al1(3—4,5)Ni(2—
3)Mn (% em massa) [56].

O comportamento frente a corrosdo das ligas Cu-Al em meio de H2SO4 foi investigado por
Kuo et al. [64], e seus resultados mostraram que a adi¢do de aluminio diminuiu levemente a
densidade de corrente pseudo-passiva no potencial anddico. Uma formacao de barreira de filme
de ADLOs, que se acumula rapidamente na superficie da liga, ¢ a principal razdo para o
aprimoramento da resisténcia a corrosao da liga Cu-Al [64]. No entanto, outros pesquisadores
atribuiram o aumento da resisténcia a corrosdo devido a formag¢do de uma dupla camada

composta por Cu20 - Al,O3 - xH>O [65]. A existéncia de Ni na combinagdo bindria da liga Cu-
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Ni leva a melhoria da resisténcia a corrosdo devido a incorpora¢do do Ni no filme protetor

de Cu20 através da reacdo em estado solido [66].

Foram feitos estudos eletroquimicos das LMFs Cu-Al-Ni-Mn e Cu-Al-Ni-Ti com diferentes
composicdes de Mn ou Ti (0,4% a 1,0%) em uma solucdo de NaCl 3,5% (m/v). O efeito da
adi¢ao de Mn ou Ti na microestrutura e corrosao das ligas Cu-Al-Ni foi investigado e verificou-
se que a maior recuperagdo de deformacao foi com adigdo de 0,7% de Mn ou Ti. Isso pode ser
atribuido a presenca de precipitagdo e ao refinamento de graos. O teste eletroquimico de
polarizacdo mostrou que a formacao de camadas de 6xido nas ligas com memoria de forma Cu-
Al-Ni-Mn e Cu-Al-Ni-Ti (LMFs) forneceu boa passivagdo que aumentou a resisténcia a
corrosao das ligas. O teste de imersdo mostrou que, em LMFs Cu-Al-Ni-Mn, ocorreu corrosao
por pites devido a fragilidade na camada de 6xido. O produto de corrosdo adjacente ao pite era
rico em 6xido de Al / Mn e pobre em Cu enquanto dentro do pite era rico em Cu. Nas LMFs
Cu-Al-Ni-Ti, a corrosdo localizada ocorreu na superficie das amostras e a desaluminizagao foi

observada na matriz [67].

O comportamento a corrosao das ligas quaternarias Cu-Al-Mn-Gd e Cu-Al-Mn-Sn foi estudado
em solucdo de NaCl a 3,5% em massa. As ligas foram imersas no eletrolito por 48 horas. A
espectroscopia de fotoelétrons de raios X (XPS) revelou que o Gd esta presente como Gd203
e/ou Gd(OH)s no filme de superficie da liga Cu-Al-Mn-Gd. Apds a imersao na solucdo de
cloreto de sodio, o filme de superficie tornou-se enriquecido com Gd. O Sn foi encontrado como
SnO: na superficie da liga Cu-Al-Mn-Sn. A resisténcia a corrosdo foi avaliada por
espectroscopia de impedancia eletroquimica e testes de polarizagdo potenciodindmica. A
resisténcia a corrosdo da liga Cu-Al-Mn-Sn foi superior a da liga contendo Gd. A maior
atividade eletroquimica da liga Cu-Al-Mn-Gd e a formacdo de um filme de 6xido mais espesso

e ndo protetor estdo relacionadas a sua resisténcia a corrosdo relativamente baixa [68].

3.4 Conformacao por spray

O parametro mais importante no processo de conformagado por spray ¢ a razao GMR ou seja, a
razao entre a vazao massica de gas (G) e a vazao massica de metal (M). Uma alta taxa de GMR

resulta em alta velocidade de goticulas atomizadas, o que por sua vez leva a uma alta perda de
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calor convectivo do gas atomizado, e, portanto, a taxas de resfriamento muito altas. Isso também
leva a um processo de deposi¢cdo com uma fracao de alto volume de goticulas ja completamente

solidificadas, o que influencia o grau de porosidade, morfologia e temperatura do depdsito [69].

O processo de conformagao por spray pode produzir microestruturas metaestaveis sem as
restrigdes de outros processos de solidificacao rapida, como como baixas taxas de produgdo e
dimensdes restritas. Apenas algumas publica¢des sobre a conformagao por spray de ligas com

memoria de forma sdo disponiveis [13].

Uma ampla variedade de materiais, incluindo ligas a base de aluminio, ligas a base de cobre,
ligas a base de niquel, superligas a base de niquel, agos-ferramenta e agos-liga ja foram
processadas pelo método de conformagdo por spray. Recentemente, Cava et al. [13] relataram
a conformagao por spray da LMF Cu-11.85A1-3,5Ni-3Mn com gés nitrogénio sob 0,5 MPa de
pressdo e uma razao metal-gas de 1,93, em que o os precursores foram derretidos e depositados
em spray sobre um substrato de ago, girando a uma velocidade de 60 rpm e posicionados 350

mm abaixo do bico de gés.

A LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn resultante exibiu graos equiaxiais com martensita monoclinica
com granulometria variando de 15 pm a 180 pm, movendo-se do fundo para a regido periférica
do depdsito por spray. Também foi relatado que a conformagdo por spray € uma rota de
processamento eficiente para ligas de cobre que exibem EMF, uma vez que os efeitos nocivos
da oxidagdo no depdsito foram virtualmente ausentes e o ajuste do parametro de processamento
pode produzir os depositos com graos refinados. O processo de conformacdo por spray foi
realizado vertendo o metal liquido lentamente através de um orificio bocal em um refratario
conico (cadinho) e, com um jato de gas inerte, o fluxo de metal liquido foi atomizado em
goticulas de diferentes tamanhos que colidiram com um substrato e foram coletadas e
solidificadas. Foi observado que na secdo transversal da espessura, a porosidade no depdsito
variou com a espessura do depdsito. Foi informado que a area inferior da liga Cu-11.85Al-
3.2Ni-3Mn conformada por spray apresentou maior porosidade seguida pelas regides central e

superior [13].

Recentemente, a aplicacdo de atomizacdo e fusdo seletiva a laser para a preparagdo da LMF
Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn foi tida como uma técnica promissora. O método de atomizagao e fusao

seletiva a laser € um aditivo da técnica de fabricagdo que usa laser de alta energia para fundir o
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metal em particulas de p6 que sdo fundidas em um estado de ndo equilibrio para desenvolver
pecas com geometrias complexas e microestrutura refinada. Mazzer et al. [70] e Gargarella et
al. [71] combinaram técnica de atomizacao a po e fusdo seletiva a laser para produzir a LMF
Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn fundindo a liga principal Cu-11.85A1-3.2 Ni-3Mn (% em massa) em
forno de inducdo e posteriormente atomizando-a em particulas de pé usando gas nitrogénio.
Uma unica fase martensitica monoclinica foi formada nas amostras, com tamanho de grao
variando entre 10 a 100 pm. Nenhuma trinca foi formada e uma densidade relativa de 97% foi

alcancada [70].

A conformagao por spray (CS) de metais ¢ um processo novo para a fabricacdo de ligas de alta
qualidade. Ocupa uma posi¢ao que ¢ intermedidria entre tecnologias que envolvem o refino de
metais e os métodos empregados na metalurgia do p6 (MP). O professor Are Singer
(Universidade de Swansea, Pais de Gales, Reino Unido) fez o primeiro uso da conformagao por
spray de metal em 1970, tendo a tecnologia recebido o nome de Osprey Process [72]. O
processo Osprey tornou possivel obter quantidades comerciais de uma ampla gama de produtos
de alta qualidade que sdo muito eficientes em servigo. Assim, em certas aplicagdes, 0 processo

pode substituir a produg@o de produtos semiacabados de ligas de alta qualidade por refino e MP

(Fig. 2).

A eficacia do novo processo decorre principalmente do fato de que as altas taxas de
solidificacdo do fundido na formacdo por pulverizagdo tornam possivel formar produtos
semiacabados de alta qualidade que possuem uma estrutura de granulagdo fina e livres de

defeitos relacionados a segregacdo macroscopica [72].

Leathem [73] fornece uma descricdo detalhada dos principais aspectos fisico-mecéanicos do
processo, a dindmica da interacao entre o gas atomizador e o metal, as condigdes de formagao
e cristalizacdo de goticulas do metal e o efeito da tecnologia na formag¢ao das propriedades de

acos e ligas baseadas em Al, Cu e Ni.

As principais caracteristicas da conformacao por spray de fundidos sd@o: um metal fundido ¢
atomizado por um géas transportador para formar particulas de diferentes tamanhos se movendo
em velocidades diferentes; as particulas caem direcionalmente sobre o produto semiacabado

que estd sendo formado; o fundido solidifica a uma taxa alta (Fig.3) [72].
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Figura 2 Diagrama da fabricagdo de produtos por métodos da metalurgia do p6 e conformagéo por spray.
(Adaptado, [72]).
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Figura 3 Diagrama do processo de conformagao por spray de metais (Adaptado, [72]).

Na CS, uma corrente de metal liquido € pulverizada através de um bico por um gas inerte
(nitrogénio, argonio). As gotas de metal que sdo formadas sdo aceleradas a altas velocidades
girando nos discos de entrada e depois sdo formados produtos circulares semiacabados. As
goticulas que ndo aderem ao produto semiacabado sdo removidas da cadmara da unidade de
conformagdo por spray juntamente com os gases que saem e sao recolhidas na camara de um

sistema de regeneracdo de gases. O rejeito do produto pode ser utilizado novamente no refino
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convencional de metais (Fig.4). O produto final da CS ¢ um produto semiacabado circular que

¢ subsequentemente deformado por forjamento ou extrusdo [72].

Na CS, o metal liquido do cadinho do forno, usado para fazer o aco ou a liga, entra em um
recipiente intermediario com bocais cilindricos no fundo. Se a altura da coluna de metal no vaso
for mantida constante, juntamente com o didmetro dos bicos (5 a 7 mm), a unidade pode atingir
uma produtividade de 1000 a 2500 kg / h. Também ¢é possivel usar dois sistemas de bicos
localizados em lados opostos do vaso. O ago que sai do vaso ¢ atomizado em um jato de
nitrogénio ou argdnio alimentado através de bicos a alta velocidade e ¢ direcionado para o

produto semiacabado também em altas velocidades, formando assim o produto [72].

O produto semiacabado obtido pela CS se destaca por sua baixa porosidade e estrutura de
granulagdo fina. E livre de defeitos macroscopicos e microscopicos relacionados a segregagao
e sinais de uma estrutura fundida. As propriedades do metal do produto semiacabado sao
aprimoradas devido a alta taxa de solidificacdo. Nesse processo, a taxa de solidificacdo é mais

alta que no lingotamento continuo ou lingote, mas menor que nos métodos de MP [72].

Entre as vantagens da conformagdo por spray para acos estd a possibilidade de se obter uma
estrutura homogénea no semiacabado e o fato de que os sulfetos e carbonetos de manganés
formados sdo menores que nos acos moldados por métodos convencionais. Os produtos
semiacabados obtidos pela CS sdo formados por um principio completamente diferente da
fundicdo convencional. Esses processos diferem nas taxas de resfriamento e solidificacao do

metal e, portanto, na estrutura e propriedades do produto semiacabado [72].

3.5 Tratamento térmico em ligas com efeito memoria de forma

A LMF Cu-Al-Ni pode exibir propriedades com efeito memoria de forma apenas se ocorrer a
transformag¢do martensitica. Para garantir o resfriamento necessdrio para induzir a
transformagdo martensitica, geralmente ¢ necessario realizar um tratamento térmico [74]. O
tratamento térmico mais comum para a liga Cu-Al-Ni € o recozimento na regido da fase f,
seguido por resfriamento rapido em agua [74]. Alguns trabalhos investigam a influéncia do

tratamento térmico na microestrutura [74—75] e na morfologia de fratura da superficie [76] de
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ligas de Cu-Al-Ni e ligas semelhantes, mas sdo escassas as pesquisas sobre a influéncia do

tratamento térmico no comportamento frente a corrosao da liga Cu-Al-Ni.

Quando tratamentos térmicos sao realizados em LMFs, ocorre a ordenagao atomica. O fato de
possuir uma estrutura ordenada influencia as temperaturas de transformagdo, energias
interfaciais e aumenta a resisténcia a corrosdo. Uma estrutura mais ordenada, de menor energia,

¢ mais estavel e tem menos tendéncia a corroer [8].

Adnan et al. [77] pesquisaram o impacto do tratamento térmico nas propriedades mecanicas e
de memoria de forma das LMFs Cu-Al-Ni. A transformacdo da liga memoria de forma para
ligas memoria de forma de alta temperatura pode ser alcangada através da adi¢ao de elementos
de liga ou tratamento térmico, sendo que o tratamento térmico ¢ mais eficaz na melhoria das
propriedades das ligas [77]. No estudo, as ligas foram submetidas a temperaturas de 250, 300 e
350 °C, seguidas de resfriamento ao ar. Os resultados mostraram que as propriedades mecanicas
melhoraram devido a redu¢do da fase martensitica ¢ ao aumento do crescimento da fase
austenitica, o que resulta em um aumento no limite de escoamento e na tensdo maxima de
compressao das ligas. O tratamento térmico reduziu a dureza devido ao crescimento da fase
austenitica e a redu¢do da fase martensitica, sendo mais eficaz do que o tratamento
termomecanico ¢ a adicdo de alguns elementos de liga. O tratamento térmico também provocou
um aumento na temperatura de transformacao além dos limites do dominio das ligas memoria
de forma Cu-Al-Ni, com um aumento na dispersao e histerese, o que ¢ melhor do que o

tratamento termomecanico [77].

Milhorato et al. [78] observaram para LMF Cu-Al-Ni-Mn-Nb que depois do tratamento térmico,
nao ha diferenca significativa nos tamanhos dos graos entre as amostras tratadas em diferentes
condi¢gdes. Porém, a medida que a temperatura de tratamento térmico aumenta, ¢ visivel a
formacao de outras fases nas regides de interface, dentro do contorno de grao e entre as variantes
martensiticas. A amostra submetida a 300°C apresentou variantes martensiticas distintas
formadas em varias orientagdes diferentes. A precipitacdo tornou-se ainda mais evidente
quando a temperatura foi aumentada, os picos da martensita B’ diminuem e as de 3 ¢ AINb3
aumentam. Assim, para a amostra submetida a 550 °C, a formacdo do AINb3 intermetalico ¢
mais pronunciada. Portanto, a microestrutura apds o tratamento térmico nesta condigdo seria
uma mistura da martensita 3°, a austenita § ¢ o AINb3 intermetalico. O mesmo aconteceu para

as outras condigOes intermediarias de 450°C e 500°C. Quanto mais alta a temperatura de
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tratamento, mais intensa foi a quantidade de P retida e AINb3 na microestrutura.
Consequentemente, o enriquecimento de Nb precipitado no contorno de grao pode dificultar a

transformagao de fase [78].

3.6 Corrosao em ligas de Cobre

As ligas de cobre apresentam baixa suscetibilidade a corrosao, sendo amplamente utilizadas em
ambientes marinhos. A adicdo de aluminio melhora sua resisténcia a corrosdo em meio de

cloretos, porque faz com que o filme do produto de corrosdo se torne mais protetor [79-82].

O cobre sofre corrosdo, contudo em taxas baixas, na atmosfera ndo poluida, na 4gua e na
presenca de acidos ndo oxidantes em ambientes ndo aerados. Artefatos de cobre enterrados por
milénios apresentam-se em condi¢des de boa conservagao, e telhados de cobre em atmosfera
rural sofreram corrosdao em taxas inferiores a 0,4 mm em 200 anos. As ligas de cobre resistem
a muitas solugdes salinas, alcalinas e substancias quimicas organicas. Entretanto, o cobre ¢
suscetivel a um ataque muito mais rapido por &cidos oxidantes, sais oxidantes de metais
pesados, enxofre, amodnia (NH3) e alguns compostos de enxofre e de amonia. A resisténcia a
solugdes 4cidas depende principalmente do grau de severidade das condicdes oxidantes na
solugdo. A relativa facilidade de reagcdo do cobre com o enxofre e sulfetos para formar sulfetos
de cobre (CuS e CuxS) impede a utilizacao do cobre e das ligas de cobre em ambientes contendo

enxofre ou seus compostos [83].

A resisténcia a corrosdo das ligas Cu-Ni ¢ atribuida, principalmente , & prote¢do por uma
camada que constitui uma barreira interna, fina e fortemente aderente de Cuz0, que esta em
contato com o eletrélito através de um camada externa de hidroxido / 6xido de Cu (II) porosa e
espessa [84,85] . O niquel se encontra na camada interna do Cu>O, modificando sua estrutura e

diminuindo a taxa de corrosdo das ligas [8§5—88].

A presenca de aluminio aumenta a resisténcia a corrosao da liga, especialmente em solugdes de
agua do mar, agua do mar filtrada e dgua do ar artificial, melhora as propriedades de desgaste
e a resisténcia a oxidagdo a altas temperaturas [89] . A boa resisténcia a corrosao das ligas Cu-
AI-Ni ¢ devido a formacdo de uma camada protetora de alumina, que se forma rapidamente na

superficie apds a exposi¢cdo ao ambiente corrosivo [90] . A passivacdo da liga é baseada no fato
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de que o aluminio tem uma afinidade maior com o oxigénio do que o cobre ¢ a estabilidade do
ADO3 em relagdo ao Cuz0 ¢ consideravelmente maior [90] . O comportamento corrosivo das
ligas Cu-Ni com diferentes teores de Ni, nomeadas 5, 10, 30 e 65% em massa de Ni, em
uma solugdo estagnada de 0,6 mol dm-3 de NaCl de pH 7,0 foi estudado. Os resultados
mostram que o aumento no teor de niquel diminui a taxa de corrosdo das ligas na solug¢do de

cloreto neutra [91].

Estudos anteriores em LMFs Cu-Al-Be com diferentes microestruturas e teores de berilio
mostraram a ocorréncia de corrosao por pites, mas com capacidade de repassivacdo em
ambientes contendo cloretos. As pesquisas indicaram que o processo de corrosdo ocorre por
desaluminizagdo, onde o aluminio ¢ preferencialmente removido da liga [92]. Esse processo

também foi relatado para ligas Cu-Al e Cu-Al-X em meio contendo cloreto [93, 94].

Souza [95] estudou a LMF Cu-Al-Ni quando exposta a fluidos produzidos em campo de
produgdo terrestre de petréleo através do emprego de ensaios de corrosdo de campo e em
laboratério. A resisténcia a corrosao da liga de composi¢ao nominal Cu-13,8A1-2Ni foi elevada
quando exposta a meios aquosos em repouso, com salinidade préxima a da d4gua do mar e em
temperaturas proximas do ambiente e observou-se que a resisténcia a corrosdo da liga Cu-
13,8A1-2Ni foi drasticamente diminuida quando imersa em meio aquoso contendo sais
dissolvidos (principalmente cloretos) associados a presenca de sulfetos ou gases corrosivos

(Hz2S ou CO»).

Gojic et. al [96] estudaram o comportamento corrosivo da LMF Cu-Al-Ni em solugdo de NaCl
0,5 M desaerada a 20°C por técnicas eletroquimicas. Os resultados das medi¢des de impedancia
no potencial de circuito aberto mostraram que a impedancia geral do sistema aumenta com o
tempo de imersdo devido ao crescimento continuo do filme passivo na superficie da liga. As
andlises por DRX e EDX mostraram a presenca de cobre, aluminio e compostos de niquel,

oxidos e cloretos de Cu na superficie da liga.

Vrsalovic et al. [97] estudaram a influéncia de diferentes concentracdes de ions cloreto (0,1%,
0,5%, 0,9% e 1,5%) do eletrolito no comportamento eletroquimico da liga de Cu-Al-Ni fundida.
O aumento do teor de cloreto levou ao aumento da densidade de corrente de corrosdo. A analise
das superficies da liga por microscopio optico e MEV/ EDS demonstraram que nao hé indicios

de corrosdo por pites na solu¢do de NaCl a 0,1%, mas os pites eram claramente visiveis nas
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amostras que foram examinadas nas solu¢des de maior concentragdo de cloreto. A anélise por
EDS demonstrou a existéncia de 6xido de cobre na superficie do eletrodo e a presenga de uma

pequena porcentagem de aluminio na forma de 6xido de aluminio.

Estudos realizados por Ismail et al. [98] demostraram que a liga Cu-Al-Ni em solucdo neutra,
livre de cloretos, apresenta passivacdo, pelos resultados de voltametria ciclica. A varredura foi
iniciada em -0,8 V, numa regido de transi¢do, antes de ocorrer a dissolugdo de metais, na qual
a densidade de corrente se estabilizou com o potencial. Apos iniciar a varredura em potencial a
-0,8 V, foi registrada uma corrente catddica baixa, provavelmente devido a formagdo de
espécies adsorvidas na superficie do eletrodo, como Cu(H20)ags ou Cu(OH) ags [98] conforme

reagoes 1 e 2 :

Cu + H20 = Cu (H20)ags (1)

Cu + OH- = Cu (OH) ads (2)

As espécies adsorvidas representam um estado intermediario para a dissolugdo
ativa [99,100] . Na regido anddica ativa, o cobre vai para solugdo como ions Cu’ e a densidade
de corrente ¢ aumentada continuamente com o potencial [99] . O processo de dissolucao /

passivacdo ocorre da seguinte maneira conforme reacdes 3 e 4 [99]:

(a) Dissolucao da camada adsorvida:

Cu (H20)ugs + 20H = Cu (OH),2 (aq) + H' + & 3)

Cu (OH) 44s + OH = Cu (OH)72 (aq) + € &)

b) Passivacdo com formagdo de uma pelicula passiva de Cu2O de acordo com reagdes 5 e

6101] :

2Cu (OH); (aq) = Cuz0 + H,0 + 20H (5)

2Cu (OH)ags = Cuz0 + H,0 +2 & (6)
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A conversao da camada exterior do filme de 6xido, CuxO, na interface 6xido / solugdo para

oxido de Cu (I) / Cu (II) ou um hidroéxido se da de acordo com reagdes 7 ¢ 8 [101]:

Cu20 + H,0 = 2Cu0 +2H" +2¢° (7)

Cu20+ 3H,0 = 2Cu(OH), + 2H" + 2¢° (8)

Os diagramas de Pourbaix fornecem uma analise termodinamica para melhor compreensao dos
fenomenos de dissolucdo de metais e formacdo de 6xidos em solugdes aquosas em varias
condicdes eletroquimicas [102]. Regides de estabilidade de so6lidos e espécies soluveis sdao
definidas em diferentes atividades com base nos dados de energias livres padrao [102]. A Fig.
4 (a—c) mostra os diagramas de E / pH para os elementos de interesse (Cu, Ni e Al) em 4gua a
25°C. O aluminio ¢ um metal anfétero que é corroido em meio acido, pH inferior a 4, e alcalino
(pH superior a 9). Assim, a regido passiva se encontra aproximadamente entre os pHs 4 a 9. O
elemento Ni apresenta uma regido de imunidade maior do que a do aluminio, se estendendo a
potenciais de -0,5 eletrodo de hidrogénio padrao (SHE). O Ni apresenta também uma regido de
corrosdo até o pH 8, e uma pequena regido de corrosdao em pH superior a 13. O Cu apresenta
uma regido de imunidade maior que a dos elementos Al e Ni. A sua regido de passivagdo se
encontra em valores de pH entre 7 e 14, aproximadamente. Uma caracteristica interessante do

cobre ¢ que ele nao ¢ corroido em meio acido nao aerado (Fig. 4).

Badawy et al. [65] explicaram que, nesse caso, a incorporacao de Ni consome quase todas as
lacunas de cétions modveis na barreira formada pela camada de CuO, diminuindo sua

condutividade i0nica e eletronica.
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Figura 4 Diagramas de Pourbaix para Al(a), Ni(b) e Cu(c) em solu¢do aquosa neutra (Adaptado [102]).

As influéncias de diferentes concentracdes (0,4, 0,7 e 1% em massa) de adi¢gdo de Mn foram
avaliadas quanto ao comportamento frente a corrosdo da LMF Cu-Al-Ni. O resultado do teste
eletroquimico em NaCl 3,5% mostrou que um incremento no teor de Mn de até 0,7% em peso
melhorou a resisténcia a corrosdao do Cu-Al-Ni SMA. No entanto, um aumento adicional no
teor de Mn diminui a resisténcia a corrosao da liga. Além disso a adi¢gdo de Mn influencia no

comportamento de transformagdo de fase e propriedades mecanicas, uma vez que com o
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aumento da concentracdo de Mn, o tamanho do grdo diminui inicialmente e depois aumenta.
Com o aumento do teor de Mn para 0,7% em massa, as placas e agulhas de martensita sdo
engrossadas e a espessura de ambas as morfologias tende a aumentar. As temperaturas de
transformac¢ao de fase austenita-martensita tendem a variar com o aumento da adi¢cao de Mn.
Ademais, a adi¢do de Mn pode melhorar o comportamento mecanico, e o efeito de memoria de
forma. A LMF Cu-AI-Ni com 0,7% em massa de Mn proporciona maior recuperagao, em torno

de 90% de sua forma original [103].

L.Vrsalovic et al. [104] observaram que o tratamento térmico da liga Cu-Al-Ni aumentou sua
resisténcia a corrosdo em comparagdo com a liga ndo tratada em solug¢ao de NaCl. Os resultados
das medi¢des de espectroscopia de impedancia eletroquimica mostraram que o tratamento
térmico da liga Cu-Al-Ni levou ao aumento dos valores da resisténcia a transferéncia de carga
e daresisténcia das camadas superficiais, além de diminuir os valores do elemento de constante
de fase da camada superficial, o que indica uma melhor resisténcia a corrosdo. Os autores
relataram a ocorréncia de corrosdo por pites nas superficies dos eletrodos, com a presenga de

CuCly, AICI3 e compostos de Cu,CI(OH); como produtos de corrosao.

As LMFs Cu-Al-Mn-Gd e Cu-Al-Mn-Sn foram estudadas utilizando a técnica de
Espectroscopia de Impedancia Eletroquimica apds 4 h e 48 h de imersao em solucdo de NaCl a
3,5% m/v a temperatura ambiente. Observou-se que a resposta da EIE apds 4 horas de imersao
foi caracterizada por um comportamento difusivo em baixas frequéncias, indicado pela
presenca de um ramo de difusdo. A impedancia de Warburg (W) foi usada para simular a
difusdo de espécies soluiveis através do filme superficial para a superficie do eletrodo. Essa
resposta sugere a formacao de um filme 6xido de baixa protecao e permeavel, apos 4 horas de
imersdo. A medida que o tempo de imersdo avangou, a liga Cu-Al-Mn-Sn exibiu um
comportamento eletroquimico diferente. O comportamento difusivo em baixas frequéncias nao
foi mais observado. Os valores de impedancia apresentaram um aumento notavel apos 48 horas
de imersdo em compara¢do com 4 horas. O valor de Rctencontrado para liga LMF Cu-Al-Mn-
Sn € relativamente baixo as 4 horas quando comparado as 48 horas. Os dados obtidos revelaram
que a resisténcia a corrosdo da liga Cu-Al-Mn-Sn € superior a da liga contendo Gd, de acordo
com os valores mais altos de Rox (resisténcia da camada de 6xido) e Re apds 48 horas de
imersdo. Além disso, houve uma diferenga notavel entre os valores de Qox (magnitude do CPE
associado a capacitancia do filme de oxido) das ligas Cu-Al-Mn-Gd e Cu-Al-Mn-Sn. Dois

aspectos distintos podem influenciar a capacitancia de um filme superficial: sua espessura e
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porosidade. Portanto, um filme de 6xido poroso deve exibir uma capacitancia maior do que
filmes mais compactos. Como consequéncia, os valores relativamente altos de Qox sugerem que
o filme superficial formado na liga Cu-Al-Mn-Gd ¢ menos compacto do que o da liga Cu-Al-

Mn-Sn [68].

3.7 Oxidacao a altas temperaturas

Ao se expor um metal em uma atmosfera oxidante em elevada temperatura, pode ocorrer
corrosao por reacao direta com o gés, sem a necessidade de um eletrolito liquido. A velocidade
dessa reacdo aumenta substancialmente com a elevag¢do da temperatura. A camada superficial
resultante tende a aumentar sua espessura devido a reagdo na interface camada/gas ou
metal/camada, facilitada pelo transporte de cations e anions através da camada, que se comporta

como um eletrolito sélido [105-108].

Para a formacgao de camadas continuas e ndo porosas, o transporte i6nico através da camada ¢
a etapa controladora do processo. Os elétrons migram da superficie do metal até a interface
oxido/gés e o crescimento da camada pode ocorrer por difusdo dos anions de oxigénio até a
interface metal/6xido, pela difusdo dos cations metdlicos até a interface 6xido/gas ou por ambos
os processos. A estabilidade termodindmica e certas caracteristicas morfoldgicas da camada
formada sdo fatores-chave na determinagdo da resisténcia de uma liga a um ambiente

especifico. O crescimento inicial da camada ¢ normalmente bastante rapido [105].

Se a camada for so6lida, ndo porosa e cobrir completamente a superficie do metal, a velocidade
de reacdo diminuird quando a espessura da camada atingir alguns milhares de nanémetros, a
medida que o transporte de massa através da camada se torna a etapa controladora do processo.
A subsequente taxa de oxidag@o depende dos detalhes do mecanismo de transporte, que pode
ocorrer por potencial, gradientes de concentra¢do ou migragdo por caminhos preferenciais

[105].

Quando a difusdo ¢ a etapa controladora do processo, a cinética normalmente segue uma lei
parabolica, na qual a velocidade da reacdo diminui progressivamente com o tempo [105, 109-

112]. A Figura 5 apresenta as possiveis cinéticas de crescimento da camada de 6xido.
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Figura 5 Cinéticas de oxidagdo (ganho de massa X tempo) (112)

3.8 Termodinamica das reacoes de oxidacio

Dada a reagdao Equagao 21[110]:

Me + 0, = MeO, (Eq. 21)

Poderd ser obtida a constante de equilibrio dessa reacdo Equagao 22 [110]:

[MeO,]

K= ueiio,] (Eq22)
Onde: [MeO2]=[Me]=1¢e

[02] = [PO2] pressao parcial de O2 em atm, resulta na Equacao 23:
K, = 1 (Eq 23)

Demonstra-se que Equagdo 24 [110]:
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AG® = —RTInK, (Eq 24)
Onde: AG® = Variagio de energia livre padrio da reagio.

O equilibrio da Equagao 21 ¢ proporcionado pela pressao parcial de oxigénio, Po2, denominada

de pressdo de dissociagdo do 6xido, que pode ser calculada pela Equagdo 23.

Se a pressdo de oxigénio for P’o2, a variagdo de energia livre da Equagao 25 sera [110]:

AG® = —RTln (M) (Eq. 25)
Po>

Se P'y, = Py, entdo AG® =0, isto é, a reacdo estard em equilibrio e tanto o metal como o 6xido

serdo igualmente estaveis. Quando P'y, < Pp,, entdo AG® > 0, e o 6xido se torna instavel

sofrendo dissociagao.
Por fim, para P, > Py, o valor de AG sera negativo e o metal sofrerd oxidagdo espontanea.

Quando vérios 6xidos se formam (por exemplo, Fe2Os, Fe3s04 e FeO), eles terdo pressdes
parciais de dissociacdo diferentes e o 6xido que for mais rico em oxigénio se dissociara antes

no 6xido menos rico e somente depois no metal [110].

As condicdes de equilibrio de outros tipos de reacdes de oxidagdo podem ser tratadas de modo

semelhante. Assim, por exemplo, para a reagao Equagao 26 [110]:

Tem-se Equagao 27;

AG® = —RTIn (2£22) (Eq. 27)
Pz

Em que Py, € Py, sdo as pressoes parciais do vapor de agua e do hidrogénio, respectivamente.

Nota-se, que nesta situacao, as condi¢gdes de equilibrio dependem da relagao Py, / Py, € ndo

da pressao parcial individual de H,O ou H». Se a relacao inicial de pressdes parciais desses

gases for inferior a existente nas condi¢des de equilibrio, entdo a mistura ird reduzir o 6xido
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metalico. Em caso contrario, ocorrera a oxida¢ao do metal. Para muitos 6xidos a relagao de

equilibrio € muito pequena para ser atingida praticamente [110].

A energia livre de Gibbs, entalpia, temperatura e variacdo de entropia sdo variaveis as quais
tornam possivel prever se um metal formara 6xido quando exposto a condi¢des de oxidagdo
e/ou qual 6xido pode ser formado e qual serd mais estavel. O diagrama de Ellingham, Fig. 6,
relaciona a energia livre de formagao com a temperatura, mostrando qual 6xido ¢ mais estavel,
ou seja, aquele que tem uma energia livre de formagao mais negativa. Por outro lado, a taxa de
oxidacdo ndo pode ser inferida pela energia livre, sendo um problema cinético [113]. Dessa
maneira, pode haver casos em que a cinética de formagao de determinado 6xido € tdo lenta, que
apesar de haver a possibilidade de ocorréncia do ponto de vista termodinamico, esta formagao

ndo ocorrera ou levara muito tempo para ocorrer [113].

-100

-150

-200

ENERGIA LIVRE DE FORMAGAO (kcal/mol)

-260

=300 |= -

L i
200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
TEMPERATURA (°C)

Figura 6 Diagrama de energia livre padrao para a formagao de alguns 6xidos comuns. Adaptado [113].
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A avaliagdo da oxidacdo de materiais metalicos, em diferentes ensaios, normalmente ¢ feita
pela defini¢do da cinética de formagao do 6xido e pela caracterizagdo da camada de 6xidos

formada [113].

Apesar das consideragdes de variagao de energia livre indicarem produto de rea¢do mais
estavel, elas ndo podem predizer o resultado de uma reacdo. Os fatores termodinamicos nao

incluem os pardmetros cinéticos e estes sao de importancia fundamental. [110]

Varios sao os fatores que afetam a cinética das reagdes de oxidacdo. Entre estes, destacam-se a

temperatura e a pressdo parcial de oxigénio (P’02). [110]

Para peliculas finas formadas a temperatura ambiente ou proximo dela, as seguintes relagdes

sdo observadas nas Equacdes 28,29 ¢ 30 [110]:

Logaritmica: y = Alnt (Eq. 28)
Inversa logaritmica: % = A — Bint (Eq. 29)
Assintética: y = A — Blnt (Eq. 30)

Para peliculas grossas formadas em temperaturas mais elevadas, as leis de crescimento

observadas tem sido as seguintes Equagodes 31 e 32 [110]:

Parabolica: y% = At (Eq. 31)

Linear: y = At (Eq. 32)

A cinética de oxidagdo a alta temperatura ¢ em geral parabdlica [105,106,110-112].

Para alguns metais existe uma faixa de temperatura intermedidria entre a oxidac¢ao logaritmica

e a parabolica, na qual Equacao 33 [110]:
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yn= At (Eq. 33)

onde n>2 [108].

Na oxidagao parabolica existem dois fatores que promovem a reagao [110]:

Existe um gradiente de concentracao através da pelicula (responsavel pela difusdo de ions

através da pelicula);

Existem um gradiente de potencial elétrico (responsavel pela migragdo dos ions através da

pelicula)

Uma vez que a velocidade dos dois € inversamente proporcional a espessura, a velocidade de

crescimento do 6xido sera como Equagdo 34[110]:

d_y _ Kdifusao"'Kmigragéo (E 34)
dt y q-

Com Kaitusio T Kmigracao = Kp = constante de crescimento parabolico.

Em temperaturas mais elevadas, Kmigracio € desprezivel com relagdo a Kaifusao, de modo que K,

= Kdifuséo-

O valor de K, ¢ dado pela Equagdo 35, que € uma equacdo do tipo Arrhenius, uma vez que se

trata de um processo ativado termicamente com Equacgdo 35 [110]:

K, = Koexp (g) (Eq. 35)

Onde Q ¢ a energia de ativagdo para o processo de difusdo e KO ¢ uma constante. Os valores de

Q e Ko podem ser determinados a partir do grafico de In K, versus 1/T [110].

Se apenas um ion se difunde através do 0xido durante o crescimento, Q sera a energia de

ativacdo para a difusdo deste ion. [110].
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O comportamento de oxidacdo da LMF Ni-Mn-Ga foi investigado sob temperatura isotérmica
por meio de andlise termogravimétrica (TGA). A LMF Ni—28,5Mn-20,5Ga (composi¢ao em
porcentagem atomica) foi exposta a uma atmosfera de oxigénio de forma isotérmica, ou seja,
entre 600 °C e 1000 °C, por 1 hora. O método gravimétrico foi utilizado para determinar a
cinética de oxidacdo, ganho de massa por unidade de area em funcdo do tempo,. Foi
determinado que a constante de oxida¢do aumenta significativamente com a temperatura
isotérmica. A energia de ativagao da oxidacao foi encontrada como 152 kJ/mol. Os padrdes de
difragdao de raios X das amostras tratadas termicamente contém picos de 6xido, pertencentes
principalmente ao Mn3O4. As andlises de raios X demonstraram que a quantidade de 6xido
aumenta com a temperatura isotérmica enquanto a fase martensitica diminui. A analise de
microscopia eletronica de varredura equipada com espectroscopia de raios X por dispersao de

energia (SEM-EDX) também apresenta o mesmo resultado [114].

Em um dos estudos sobre oxidagdo, Pilling e Bedworth propuseram que a resisténcia a oxidac¢ao
deve estar relacionada a razdo entre os volumes do 6xido formado e do metal, considerando a
massa atdmica do metal. Segundo esses pesquisadores, uma razdo de volume inferior a 1,0
resulta em uma pelicula de 6xido insuficiente para cobrir completamente o metal, tornando-a
nao protetora. Por outro lado, uma razdo de volume muito superior a 1,0 tende a introduzir
grandes tensoes de compressao na pelicula, o que pode reduzir a resisténcia a oxidagdo devido
ao surgimento de trincas. A razdo ideal, de acordo com Pilling e Bedworth, estaria préxima de

1,0 [83].

No estudo da prote¢do fornecida por uma pelicula de oxidagdo, ¢ essencial considerar
conjuntamente as propriedades dessa pelicula antes de determinar se ela € ou nao protetora. Por

exemplo [83]:

O oxido de tungsténio (WOs) ¢ considerado protetor até cerca de 1000°C, pois em temperaturas
mais altas se torna volatil. Por ter razdo de Pilling-Bedworth muito acima de 1, o WO3 pode se

desprender por gerar tensdes compressivas na camada de 6xido.

O magnésio, por sua vez, se oxida de forma linear apenas em temperaturas relativamente

elevadas; abaixo de 400°C, ele forma uma pelicula protetora.



44

Em resumo, os metais utilizados na industria podem ser classificados em diferentes categorias

com base em seu comportamento frente a oxidantes gasosos [83]:

Sodio (Na), Potassio (K) e Calcio (Ca): Nao formam peliculas protetoras continuas,

resultando em uma curva tempo-corrosao linear.

e Ferro (Fe), Niquel (Ni) e Cobre (Cu): Formam peliculas compactas e continuas,

produzindo uma curva tempo-corrosao parabolica.

e Aluminio (Al) e Cromo (Cr): Também formam peliculas compactas e continuas, com

uma curva tempo-corrosao assintotica.

e Molibdénio (Mo) e Tungsténio (W): Formam peliculas compactas, mas que se
volatilizam em altas temperaturas, resultando em uma curva tempo-corrosao linear

acima dessas temperaturas.

e Prata (Ag), Ouro (Au) e Platina (Pt): Nao se oxidam a altas temperaturas devido a

elevada pressao de dissociag@o de seus 6xidos.

Essas caracteristicas sdo cruciais para entender o comportamento de diferentes metais em

ambientes oxidantes e sua aplicabilidade em condicdes especificas.

Xu e Gao [115] utilizaram a Razao de Pilling-Bedworth (PBR) para descrever a mudanga de
volume causada pela formagao de 6xido durante a oxidagdo de metais. Verificou-se que o PBR
para a oxidacao de ligas ndo € o mesmo que para os metais. O trabalho desenvolveu um método
para calcular a PBR para a oxidagao de ligas. Varias ligas de Ni-Al foram usadas como exemplo
para calcular o PBR. Os resultados indicaram que o PBR para ligas de Ni-Al ¢
significativamente diferente do PBR para o metal Al. Os célculos também indicaram que o PBR
para a oxidacao de ligas ¢ influenciado pela estrutura cristalina e pelas constantes de rede da

liga.

A Figura 7 ilustra esquematicamente um tipo de processo de oxida¢do para um metal [115].
Quando o crescimento do 6xido ¢ controlado pela difusdo interna de anions, o novo 6xido se

forma na interface 6xido/metal (Fig. 7(b)). Esse 6xido novo serd restringido pelo metal do
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substrato e pela camada de 6xido existente. Portanto, uma tensdo de crescimento sera gerada
entre o 0xido e o substrato. A gerag¢do de tensdo ocorre porque o volume especifico do 6xido

raramente ¢ 0 mesmo que o do metal que ¢ consumido.

Oxido Oxido

Novo

— Oxido

metal metal

() (b)

Figura 7 TIlustragdo da tensdo de crescimento para metal: (a) uma camada de 6xido se forma durante a oxidagao
inicial, e (b) o0 novo 6xido se forma na interface 6xido/metal devido a difusdo interna de anions. Adaptado [115].

A PBR foi, portanto, introduzida para quantificar as mudancgas de volume apds a oxidagdo. No
caso da oxidacao do metal Al, a formagao de um mol de Al.Os consome dois mols de metal Al

[115].

A razdo de Pilling-Bedworth € expressa como Equacao 36 [115]:

VolumedeummoldeAl,03

PBR = VolumedeummoldeAl Eq' (36)
O volume (V) de um mol de 6xido pode ser calculado como Equagdo 37 [115]:
V=¥ Eq. (37)

onde W ¢ a massa molar do 6xido e p ¢ a densidade do 6xido. A densidade teérica de um sélido
cristalino pode ser calculada com a massa atdmica e os parametros de rede, que podem ser
obtidos por difra¢do de raios X. Conforme os calculos realizados, para volume de um mol de

AlL:Os pode ser encontrada a PBR da oxidacao do metal Al o valor de PBRAI=1,29.
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4. METODOLOGIA

A Fig. 8 apresenta, de forma resumida, as etapas que fazem parte do procedimento experimental

deste trabalho.

Liga de memaria de forma— LMF
Cu-11.85AI-3.2Ni-3Mn

Tratamento térmico em 250°C e
OXIDACAO ISOTERMICA

550°C
temperaturas de 500, 600, 700,
800, 900 °C ’ Microscopia Otica ‘ ‘
l 1 -
Microscopia Eletronica de ’ Difratometria de Raios X ‘ Imersdo em 1, 24,

Varredura e mapa de EDS 48, 72,144,190, 238,
[ 286h em solugéo de

: i NaCl 3,5% m/.v.
Espectroscopia de fotoelétrons ‘

excitados por raios X - XPS

Espectroscopia de Impedancia
Eletroquimica
+10 mV

|

Microscopia Eletronica de
Varredura e EDS

Figura 8 Metodologia do Procedimento experimental.

4.1. Conformacio por spray da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn com efeito memoria de forma

e tratamento térmico

A LMF de composi¢do nominal Cu-11,85A1-3,2Ni-3Mn (% em massa) foi produzida a partir
de elementos de elevada pureza (>99.9%) através da fundigdo em cadinho revestido com
refratério silico-aluminoso em forno de inducdo com lanca de argonio sobre o metal fundido no
laboratorio de fundi¢do do Departamento de Engenharia de Materiais da Universidade Federal

de Sao Carlos, SP, Brasil.
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Ainda no estado liquido, o metal foi processado através da técnica de conformacgao por spray.
Neste processo, o metal foi vazado em um tundish, que direcionou o fluxo de metal para uma
camara onde ocorre a atomizagdo através da passagem de um gas inerte formando gotas. A
formagdo do lingote se da pela interrupcao destas gotas por um substrato, formando um
deposito. Posteriormente, este deposito foi cortado e usinado nos formatos desejados. O gas
atomizador utilizado foi o nitrogénio (N2) com pressdo de 0,5 MPa e bocal de atomizagdo de 6
mm. A vazao de gas e a vazao de massa de fusao foram 910,3 e 470,9 kg/h, respectivamente, o
que equivale a um GMR de 1,93. As goticulas atomizadas foram depositadas em um disco de
aco carbono simples de 280 mm de diametro girando a 60 rpm, posicionado 300 mm abaixo do

bico de atomizagdo. A carga inicial de material foi de 4 kg. O processo ¢ apresentado na Fig. 9.

Metal Liquido
Termopar Pm ) : Tundish

<= Spray

D —

substrato

™\ Camara de
Atomizagao

Figura 9 Modelo esquematico do funcionamento do equipamento de conformagéo por spray (Adaptado [13]).

O depdsito resultante foi caracterizado por difratometria de raios X (XRD; Rigaku Difratometro
ME210GF2 com radiacdo Cu Ka), calorimetria exploratoria diferencial (DSC, NETZCH 200
F3) a taxas de aquecimento e resfriamento de 40 K/min, microscopia optica (MO, Olympus
BX2 Series) e microscopia eletronica de varredura (MEV; Philips FEG XL, 30 kV e Zeiss DSM
940 A) acoplados a espectroscopia dispersiva em energia (EDS). Para as andlises
microscopicas, as amostras foram atacadas com uma solugdo acida de 3 HNO3:1 HCI:1 H20.

As analises quimicas foram realizadas em um Espectrometro de Emissao Atomica de Plasma
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Modelo ICP-AES da Varian™. A porosidade do deposito foi avaliada com base em uma analise
quantitativa de imagens SEM, usando o software Image J™. O tamanho do grao foi medido em

diferentes regidoes do depdsito, usando um método descrito por Sotou et al. [13].

O material depositado inicialmente apresentou uma estrutura em camadas com uma maior
fragdo de volume de poros irregulares (%P = 4%) devido a desestabilizagdo inicial do processo
de deposi¢ao. No entanto, & medida que o processo de deposicao foi se estabilizando
gradualmente, a porosidade diminuiu e graos equiaxiais de tamanhos diferentes foram
formados. Inicialmente, formaram-se graos refinados de 25 pm devido ao efeito convectivo da
atomizagdo a gas combinado com o contato direto com o substrato frio, que impds uma alta
taxa de resfriamento ao material por transferéncia de calor por condugdo. Contudo, quando a
espessura do deposito aumentou para mais de 2,5 mm, os graos cresceram até¢ 100 um. A razao
para isso € que o calor extraido por condugao do material e transferido para o substrato diminuiu

porque o deposito se tornou descolado do substrato, impedindo a condugdo de calor.

A microestrutura nessas duas regides continha graos equiaxiais com estrutura de martensita e
um tamanho de grao semelhante de até¢ 100 pm. Em termos de tamanho de grdo, no entanto, a
diferenca entre as regides central e periférica foi negligenciavel, conforme valores apresentados

na Tabela 1 [13].

Tabela 1 Distribui¢do dos poros e tamanho médio dos gridos nas regides inferior, central e periférica do depdsito
[13].

Fundo Central Periférico
Tamanho do grao 15,0+2,7 135,2+£20 161,4 £ 24
(um)
Porosidade (%) 69+19 0,87 + 0,09 1,5+ 0,06

Os padroes de difragdo de raios X (XRD) das regides inferior, central e periférica do deposito,
revelaram uma unica fase constituida por martensita monoclinica ' (morfologia em zigue-
zague) com os parametros de rede: a = 0,443 nm, b = 0,530 nm, c=1,278 nm e B = 95,8°, além

do grupo espacial P21/m, confirmando o que foi observado nas micrografias de SEM [13].

Os termogramas de DSC produzidos a 40 K/min em diferentes regides do deposito aquecidas a

partir da temperatura ambiente até 250 °C, seguidas de resfriamento na mesma faixa de
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temperatura. O pico endotérmico na etapa de aquecimento representa a transformacao da fase
martensita para a austenita (as siglas As e Af representam as temperaturas de inicio e fim da
formacgao da austenita). Na etapa de resfriamento, o pico exotérmico representa a transformagao
inversa, com Ms e Mf correspondendo as temperaturas de inicio e fim da formacao da

martensita [13].

O pico da martensita na regido central/periférica se desloca em relacdo a regido inferior. Em
outras palavras, a regido inferior do depdsito solidificou a uma taxa de resfriamento maior do
que as regides central e periférica, promovendo o refino dos graos e, assim, diminuindo a faixa
da temperatura de transformacao. Isso indica a forte influéncia do tamanho dos graos no efeito
de memoria de forma. Além disso, uma comparagdo das regides central e periférica revela que
ndo houve alteracdo significativa na temperatura de transformacao, o que pode ser explicado
pelas condi¢des de resfriamento quase idénticas nessas regides, resultando em um tamanho de

grao semelhante [13].

A Tabela 2 mostra os valores das temperaturas de transformacdo de fase e os valores do
tamanho do grao em regides solidificadas a diferentes taxas de resfriamento. Observa-se que a
temperatura Ms diminuiu acentuadamente a medida que o tamanho do grao diminuiu de mais
de 140 pm para 15 pm. Como um tamanho de grao muito menor pode ser obtido ao impor uma
taxa de resfriamento mais alta, a maior altera¢do ocorreu na temperatura Ms. Além disso, uma
comparagdo dessas regides revela praticamente nenhuma mudanca nas temperaturas de
transformagdo de fase, uma vez que os tamanhos de grao nas regides central e periférica eram

os mesmos [13].

Esses resultados indicam que a conformagao por spray foi uma rota de processamento eficiente
para ligas de cobre com efeito de memoria de forma, exigindo apenas ajustes nos parametros
de processamento, como a razao gas-metal (GMR) e a distancia percorrida pelas goticulas, a
fim de produzir depositos com graos mais refinados nas regides periférica e central, além de

um aumento na faixa de temperaturas de transformacao das ligas [13].
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Tabela 2 Valores das temperaturas de As, Af, Ms e Mf e valores do tamanho do grao no regides central,

periférica e de fundo do deposito, representando as diferentes taxas de resfriamento impostas ao material [13].

Tamanho do grao As (°C) Af (°C) Ms (°C) Mf (°C) Af-Mf (°C)
(um)
Fundo - 15.0 120.4 162.2 117.8 62.5 57.9
Centro - 135.2 147.9 174.7 139.6 84.3 63.6
Periferia - 161.4 147.8 179 136.2 87.1 60.7

A conformacgao por spray da liga de memoria de forma Cu—11,85A1-3,2Ni—3Mn resultou em
um depdsito com efeito de memoria de forma, apresentando diferentes faixas de temperatura

de transformagdo que foram fortemente influenciadas pelo tamanho dos graos [13].

A liga Cu—11,85A1-3,2Ni—3Mn processada por conformacao por spray foi laminada a quente
a 820 °C em tiras e parte das amostras foi tratada termicamente a 250 °C e 550 °C por 60 min e
depois resfriada em agua a 25 °C. A temperatura de 250°C foi escolhida para garantir que o
tratamento ocorresse no campo austenitico, sem formagdo de nenhuma outra fase. A
temperatura de 550°C foi escolhida devido a possibilidade de formar outras fases no equilibrio
e possuir menos austenita apds o resfriamento. As temperaturas de tratamento térmico foram

selecionadas com base em pesquisas anteriores [116, 117].

4.2. Caracterizacao microestrutural das amostras

A microestrutura das amostras com tratamento térmico e sem tratamento térmico foram
analisadas anteriormente aos testes de imersdo e eletroquimico utilizando a técnica de
microscopia Otica (MO) para andlise da microestrutura. As amostras foram submetidas ao
processo de preparacao metalografica composto pelas seguintes etapas: lixamento, polimento e
ataque quimico. As amostras foram lixadas com lixas de granula¢des entre 800 a 4000 e polidas
em uma politriz com disco giratério em feltro utilizando alumina 1 um como abrasivo. Apds
esse procedimento as amostras foram submetidas a um ataque quimico para revelar as
caracteristicas que ndo sao visiveis com as amostras apenas polidas. Para esse procedimento,
utilizou-se uma solu¢do de Cloreto Férrico com Picral 4% durante 10 segundos. Uma vez
atacadas quimicamente, as amostras foram limpas com alcool isopropilico para garantir a

inexisténcia de residuos que possam prejudicar as analises. Utilizou-se o microscopio otico da




51

marca LEICA equipado com uma camera digital com resolucao de 640 x 480 pixels e software

analisador de imagens Leica MW.

Apos os testes eletroquimicos de EIE com 286 horas de imersdo em solucdo salina aquosa de
NacCl 3,5% m/v, a superficie das amostras foi examinada por difragdo de raios X (DRX) e MEV
com espectroscopia dispersiva em energia (EDS). Os padroes de DRX foram registrados
utilizando um difratdmetro de raios X, PHILIPS, modelo PW 1710, sistema operando a 40 kV
e 30 mA. Os padrdes de XRD foram obtidos em um passo de 0,02° (26) e usando CuKa como
fonte de radiacdo (A = 1,54 A) equipado com tubo de Cu e cristal monocromador de grafite. A
superficie da liga foi caracterizada por analise MEV, utilizando o equipamento JSM6360, JEOL

(Toquio, Japao) e tensdes de aceleracdo variando de 15 kV a 20 kV.
4.3. Ensaios de imersao e testes eletroquimicos

Antes de cada analise, as amostras foram polidas mecanicamente com lixas de malha 800, 1200,
4000, limpas em alcool isopropilico, enxaguadas com agua, secas e imersa na solucao teste. O
eletrolito utilizado foi uma solugdo aquosa de NaCl a 3,5% m/v. Os ensaios de imersao foram
realizados por 1, 24, 48, 72, 148, 190, 238 e 286 h. Amostras foram retiradas das tiras laminadas
da LMF Cu-11,85A1-3,2Ni—3Mn, com e sem tratamento térmico, em forma de discos com 10
mm de diametro ¢ 0,5 mm de espessura. Foram imersas, separadamente, uma amostra sem
tratamento térmico, uma tratada termicamente a 250 °C e outra tratada termicamente a 550 °C
em 100 mL de solugdo salina em temperatura ambiente, sem agitacdo. As mostras mediam 0,54
cm? de 4rea superficial, e foram utilizadas para testes eletroquimicos em temperatura ambiente
apods cada tempo de imersdo determinado. Uma célula de trés eletrodos foi utilizada para os
testes eletroquimicos; o eletrodo de referéncia foi o eletrodo de calomelano saturado (SCE), o
contra-eletrodo foi de platina e a amostra foi o eletrodo de trabalho. Medigdes de potencial de
circuito aberto foram realizadas durante uma hora ou até a estabilizacdo do potencial. A anélise
de EIE foi realizada utilizando o potenciostato AUTOLAB 100 com amplitude de potencial de

+ 10 mV em relacdo ao potencial de circuito aberto e faixa de frequéncia de 100 kHz a 5 mHz.
4.4. Oxidacao isotérmica por TG/DTA e caracterizacio da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn

O comportamento da oxidacdo em alta temperatura da LMF Cu-11,85A1-3,2Ni-3Mn (% em

massa), processada por conformag¢do por spray, foi estudada utilizando o método
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termogravimétrico TG/DTA no equipamento TGA-50 Shimadzu. Foram cortados e usinados 5
corpos de prova com didmetro de 3 mm e espessura de 0,5 mm. Amostras com area superficial
de 7,07 mm? foram utilizadas nos testes de oxidagio. Antes de cada analise, a amostra foi polida
mecanicamente com lixas de malha 800, 1200 e 4000, limpa com dalcool isopropilico,
enxaguada com agua e seca. As amostras limpas foram colocadas no equipamento TG/DTA e
aquecidas a temperaturas de oxidacao de 500, 600, 700, 800 ¢ 900 °C, com taxa de aquecimento
de 50 °C/min, em ambiente de gas N> puro. Apds alcancarem as temperaturas de oxidacgao
determinadas no equipamento, as amostras foram mantidas por 90 minutos sob fluxo de
oxigénio de 100 ml/min. Consequentemente, dados de ganho de massa dependentes do tempo

foram obtidos para as amostras nas temperaturas de oxidacdo determinadas.

A caracterizacdo da superficie das amostras oxidadas foi realizada pela analise de MEV e EDS,
utilizando o equipamento QUANTA 3D, com voltagens de aceleracdo variando de 15 a 20 kV,
equipado com um espectrometro de raios X por dispersio em energia. A analise por
espectroscopia de fotoelétrons excitados por raios X (XPS) foi empregada para avaliar os
estados quimicos da superficie da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn, utilizando um espectrometro
Amicus Kratos, operando com radiagdo Mg-ka (120 W). O instrumento foi calibrado com a
linha espectral C Is a 285 eV. Espectros de alta resolucao sobre Al 2p, C 1s, O 1s, Mn 2p, Ni

2p e Cu 2p foram registrados utilizando uma energia de passagem constante de 0,1 eV/step.
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Analise microestrutural do material

As macrografias da LMF Cu-11,85A1-3,2Ni-3Mn sem e com tratamento térmico antes dos
testes eletroquimicos sdo mostradas na Fig. 10. A microestrutura da LMF sem tratamento
apresenta graos com martensita, nas quais as faixas paralelas na martensita sdo do tipo macla.
A martensita foi observada principalmente na forma de agulha dispostas em diferentes
orientacdes, 0 que ¢ uma caracteristica morfologica tipica das LMFs Cu-Al-Ni [88]. As LMFs
tratadas termicamente em 250°C e 550 °C ndo apresentam diferenca microestrutural em

comparagdo com a amostra ndo tratada, sem nenhuma formacao de fase aparente na superficie

[117].

Em geral, as macrografias apresentam indicios de caracteristica porosa, que ¢ um trago das
amostras produzidas pelo método de conformacao por spray, assim como reportado por Afonso
et al. [118], e parecem demonstrar redu¢cdo da porosidade com o tratamento térmico. Tais
constatacdes confirmam que a conformagdo por spray é um método eficaz para gerar uma
microestrutura mais refinada e equiaxial nas ligas com memoria de forma do sistema Cu-Al-Ni

[119].

©

Figura 10 Micrografia 6tica da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn sem tratamento térmico (A), com tratamento térmico
a 250 °C (B) e com tratamento térmico a 500 °C (C), antes dos testes eletroquimicos.
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5.2 Medidas eletroquimicas

A Fig.11 mostra as curvas do Diagrama de Nyquist obtidas pelos testes das amostras da LMF
Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn nio tratada e tratada termicamente a 250 °C e 550 °C com diferentes
tempos de imersao em solucdo de 3,5% m/v NaCl. Para todas as amostras de forma geral houve
aumento da resisténcia de polarizacdo com o tempo de imersdao. Nas LMFs tratadas

termicamente verificou-se o aumento da resisténcia a polarizagdo da LMF com a temperatura.

Na LMF nio tratada, as curvas dos maiores tempos de imersdo apresentaram impedancia de
Warburg, indicando comportamento difusivo devido as provaveis
imperfei¢des/heterogeneidades no filme de 6xido formado na superficie metalica. Para as LMF
tratadas termicamente a 250 °C houve um discreto aumento da resisténcia a polarizacdo e os
semicirculos apresentaram um comportamento mais resistivo em relagdo a ndo tratada,
indicando a possibilidade da formagdo de um filme mais homogéneo. A LMF tratada a 550 °C
apresentou as maiores resisténcias a polariza¢ao associadas a formagdo de um filme de 6xido
mais homogéneo e com carater mais protetor. Verificou-se também que os semicirculos em 550

°C apresentam um comportamento mais capacitivo.
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Figura 11- Diagrama de Nyquist para liga memoria de forma Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn (a) sem tratamento e com
tratamento térmico em (b) 250°C e (c) 550°C apo6s diferentes tempos de imersao em solugao

27" 3,5 m/v.
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No diagrama de Bode na Fig. 12 os valores do angulo de fase para os diferentes tempos de
imersdo da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn tratada termicamente em 250 °C foi < -60° e em 550
°C de < -66°, enquanto da amostra ndo tratada foi de < -65°. Para todas as amostras no tempo
de 1h o angulo de fase ¢ proximo de -50°, associado a um comportamento difusivo do filme
devido a menor espessura e presenca de descontinuidades/heterogeneidades. Com o tempo de
imersdo, tem-se o aumento do angulo de fase promovido pelo espessamento do filme. No caso
das LMFs tratadas termicamente, com o aumento da temperatura de tratamento verificou-se
que as constantes de tempo ocuparam uma maior faixa de frequéncia, indicando filmes mais
estaveis com o tempo de imersao. Para os maiores tempos de imersao (acima de 144 h) as curvas
apresentaram duas constantes de tempo. A primeira constante de tempo atribuida ao filme do
oxido protetor e, a segunda, ao processo eletroquimico que ocorre na interface metal/6xido,
associado a dupla camada elétrica. As mudangas observadas no angulo de fase maximo com o
tempo indicam as diferencas nas constantes de tempo de relaxamento para os diferentes tempos
de imersdo. Nas regides de alta frequéncia (10* e 10° Hz), observa-se também um aumento nos
valores do angulo de fase com o tempo de imersdo, comportamento associado a reagdes que
ocorreram na amostra préximo da solugdo eletrolitica. O grafico do modulo da impedancia na
Fig. 13 mostra o aumento dos valores da magnitude da impedancia total em relacdo ao aumento
do tempo de imersdo da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn de até uma ordem de grandeza (10*-10°

Q.cm?) promovida pela pelicula de 6xido mais protetora.

Para amostra tratada a 250 °C no tempo de 144 h de imersdo, o angulo de fase se manteve
elevado até uma menor frequéncia, indicando espessamento e maior estabilidade do filme de
oxido formado para essa condi¢do de tratamento térmico (Fig. 12B). Verificou-se a presenca
de duas constantes de tempo, um maximo em 102 Hz e um méaximo em 10"! Hz, associados
respectivamente a camada de 6xido e aos processos eletroquimicos na interface metal/camada
de oxido. A amostra apresentou em 144 h os maiores angulos de fase e maiores valores do
moédulo de impedancia na regido de baixa frequéncia como mostrado nas Fig. 12B e 13B.
Posteriormente, ocorreu a redu¢do tanto do angulo de fase (Fig. 12B) quanto do mddulo de
impedancia (Fig. 13B), provavelmente pela dissolugdo parcial do filme devido a mudancga de
mecanismo de corrosdo. Entretanto, mesmo com a dissolugdo parcial do filme de 6xido apos
144 h, manteve-se mais estavel quando comparada a amostra ndo tratada para todos os tempos

de imersao.
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Em 550 °C (Fig. 12C) tem-se maiores valore do angulo de fase com tempo de imersdo. A partir
de 144 h identificou-se também a formacao de duas constantes de tempo (Fig. 12C) e os maiores
valores de impedancia foram observados nos tempos de 190 h (1,72 x10° Q.cm?) e 238 h (2,02
x 10° Q.cm?) (Fig. 13C). Verificou-se que as curvas ficaram mais deslocadas para as regides de
baixas frequéncias, promovido pela maior estabilidade e resisténcia dos filmes formados nessa
condicdo de tratamento térmico. O aumento dos valores do angulo de fase com o tempo de
imersdo na zona de frequéncia intermediaria mostra que houve redugdo na taxa de corrosao

(comportamento mais capacitivo), apresentando a maior resisténcia a corrosao em meio salino.
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Figura 12 Diagrama de Bode: Angulo de fase para liga memoria de forma Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn (a) sem
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tratamento e com tratamento térmico em (b) 250°C e (c) 550°C apo6s diferentes tempos de imersao em solugdo de

NaCl.
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Figura 13 Diagrama de Bode: Mddulo de Impedancia para liga memoria de forma Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn (a)
sem tratamento e com tratamento térmico em (b) 250°C e (c¢) 550°C apos diferentes tempos de imersdo em
solu¢do de NaCl 3,5% m/v.

A literatura [120-122] relata a avaliagdo da resisténcia a corrosdo de um metal em um meio
especifico usando os valores de impedancia em baixa frequéncia, 10 mHz ou 30 mHz. Em
frequéncias mais altas, ¢ medida a impedancia do eletrolito e da camada externa do eletrodo.
Em frequéncias mais baixas, ¢ medida a impedancia dos processos eletroquimicos que ocorrem
na interface metal/produtos de corrosdo associados a corrosdo do metal. As Fig. 14—16 mostram
o modulo de impedancia a 30 mHz da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn em solugdo salina, com e

sem tratamento térmico.

Os valores de impedancia da LMF tratada a 205 °C (Fig. 15) aumentaram com o tempo de
imersdo até 144 horas (2,06x10* Q.cm?), decaindo uma ordem de grandeza com o avango do

tempo até 286 h (5,68x10° Q.cm?), diferentemente do observado no diagrama de Nyquist.

Para a LMF ndo tratada (Fig. 14), a impedancia aumentou progressivamente com o tempo de
imersdo, atingindo seu valor maximo em 286 h (1,07x10° Q.cm?). Na amostra tratada

termicamente a 550 °C (Fig. 16) foi observado em 238 h de imersao o maior valor de impedancia
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(2,02x10° Q.cm?), apresentando posteriormente em 286 h uma reducgdo discreta do valor
(1,27x10° Q.cm?), comportamento semelhante ao observado no diagrama de Bode de médulo

de impedancia (Figs. 12C e 13C). Tal comportamento pode estar associado a mudangas de

mecanismo de corrosdo.
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Figura 14 Mddulo de impedancia da liga Cu-11.85A1-3.21Ni-3Mn sem tratamento térmico na frequéncia
constante de 30 mHz.
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Figura 16 Modulo de impedancia da liga Cu-11.85A1-3.21Ni-3Mn tratada termicamente a 550 °C na frequéncia
constante de 30 mHz
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5.3 Analise da superficie da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn apos testes eletroquimicos

As andlises por microscopia eletronica de varredura foram usadas para caracterizar a morfologia
das superficies da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn com e sem tratamento termoquimico apos os
testes eletroquimicos. Analises por EDS foram realizadas para identificar os elementos
quimicos dos filmes de 6xidos formados nas superficies. As micrografias antes e depois dos
testes de imersdo e eletroquimicos da LMF no tempo de 286 h em solugao de NaCl 3,5% m/v
sdo mostradas na Fig. 17, e as analises por EDS, na Fig. 18. A formagdo de pites foram
identificados nas superficies de todas as condi¢des apds 286 h de imersdo em solugdo salina
(Fig. 17 b, d, f) bem como o enriquecimento em aluminio e manganés como identificado nas
analises de EDS (Fig. 18). O aluminio e 0 manganés sdo mais ativos que o cobre e o niquel e,
portanto, sdo preferencialmente dissolvidos. Seus 6xidos possuem energias livres de formacao
mais negativas do que os oxidos de cobre e niquel, sendo, portanto, mais estaveis e

termodinamicamente mais propensos a serem formados [67, 123].

A presenca de cloro foi identificada nos 6xidos devido as elevadas concentragdes de cloreto na

solucdo de teste.

Figura 17 Micrografia MEV de liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn ndo tratada (a, b), tratada termicamente a 250 °C (c,
d), tratada termicamente a 550 °C (e, f) da superficies da liga, antes (a,c,e) ¢ apos (b,d,f) 286 horas de imersdo
em solugédo salina.
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Figura 18 Analise semi-quantitativa de composi¢do (EDS) da superficie d liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn néo
tratada (a), tratada termicamente a 250 °C (b), tratada termicamente a 550 °C (c) ap6s 286 h de imersdo em
solugdo salina(b).

A Fig. 19 mostra os padrdes de difracao de raios-X da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn antes dos
testes de imersdo. A formagao de martensita foi identificada em todas as amostras, as analises
de MEV mostram a martensita maclada (Fig. 17). Na LMF tratada termicamente a 550 °C,
diferentemente das demais condi¢des, foi identificado picos de austenita. Nas duas amostras
tratadas termicamente também foram identificados picos menores referentes a outras fases de

equilibrio.

O tratamento térmico promoveu a ordenacdo atdmica da microestrutura [116], influenciando
nas temperaturas de transformagao de fase e energias interfaciais. Uma estrutura mais ordenada
possui menor energia e maior estabilidade o que aumenta a resisténcia a corrosdo. Além disso,
a ordenacdo afeta outros mecanismos atdmicos, como os mecanismos de deformacao das ligas.
A medi¢do da ordenagdo atdmica ¢ complexa, e deve ser realizada por meio de medidas

indiretas [116]. Para uma LMF de Cu-Al-Mn-Zn-Zr, tem-se a formacdo de CuxO, Al,Os3,
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MnO/Mn;03, MnO; e AI(OH)3 no primeiro dia de imersdo em solu¢do aquosa de NaCl, apos
longo tempo de imersao o Cuz0 ¢ transformado em CuO e o A1,O3z em AI(OH); [124].

O tratamento térmico contribuiu para homogeneizagdo da microestrutura, reduzindo a
porosidade do SMA proveniente da solidificagao das microgotas na produ¢ao da conformagao
por spray, aumentando a resisténcia a corrosdo da LMF em meio salino, e este efeito foi mais

pronunciado para a temperatura de 550 °C.
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Figura 19 Padrdes de difragdo de raios-X da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn antes dos testes de imersdo. O simbolo
(») indica a fase austenitica, e o simbolo (¢) indica a fase martensitica monoclinica.

5.4 Oxidacao isotérmica da liga Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn

O ganho de massa devido a oxidac¢ao pode seguir uma tendéncia linear, logaritmica, clibica ou

parabolica [114]. Conforme ilustrado na Fig.20, a curva de ganho de massa exibe um formato
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parabdlico. A constante parabdlica (K;) da oxidacdo isotérmica foi calculada usando a Equacao

38 abaixo [114]:

()" = k,t (38)

Para determinar a constante parabdlica da oxidagdo isotérmica, o expoente (n) foi definido
como 2. A inclinagdo do grafico de (AW/A)? vs. (t) forneceu a constante de oxidacao (K;), € os
valores calculados de Kp sdo apresentados na Tabela 3. Os coeficientes de correlagdo foram
0,88, 0,95, 0,95, 0,93 ¢ 0,96 para as temperaturas de 500 °C a 900 °C, indicando que a oxidagao
da LMF Cu-11.85AI1-3.2Ni-3Mn seguiu a lei parabolica [114]. As andlises estatisticas
resultaram em valores de qui-quadrado de 2,43x1074,4,97x107%, 0,00297, 0,0039 ¢ 0,00496 nas
temperaturas de 500 °C, 600 °C, 700 °C, 800 °C e 900 °C, respectivamente. Notavelmente, a
taxa de oxidacdo da liga ¢ uma ordem de grandeza menor a 500 e 600 °C do que em temperaturas
mais altas, uma caracteristica comumente observada em metais susceptiveis a oxidacdo em

atmosferas oxidantes [114].

No entanto, a 700 e a 900 °C houve um aumento substancial na taxa de oxidacdo. Os valores
da constante de oxidacdo para 700 e 800 °C foram quase idénticos, sugerindo que a liga Cu-
11.85A1-3.2Ni-3Mn atingiu seu limite de saturacdo em oxigénio. A literatura [125] relatou a
cinética de oxidagdo do sistema Cu-Al-Ni-Fe em atmosfera de oxigénio para temperaturas de
500 °C a 900 °C, e os valores de Kp sdo da ordem de 10° mgz.cm™. s' a 500 °C e 600 °C, e
10*mg?cm™.s' de 700 °C a 900 °C, menores do que os obtidos neste estudo (Tabela 3). Yildiz
[126] estudou a oxidagdo isotérmica de uma liga Cu-Al-Fe em atmosfera de oxigénio e
encontrou valores de K, de 107 mg?. cm™. s7!, também uma ordem de grandeza menor do que

os valores obtidos neste trabalho (Tabela 3).

As taxas de oxidagdo da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn foram maiores do que as taxas de
oxidagdo das LMFs Cu-Al-Ni-Fe e Cu-Al-Fe devido a maior tendéncia de formagao de 6xido
exibida pelo Mn em relagdo ao Fe [127]. A literatura relata o efeito adverso do manganés na
resisténcia a oxidagdo de ligas de Fe [127]. Comparando os valores da constante parabolica da
LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn com os valores de K, da LMF Ni-Mn-Ga, o resultado ¢ muito

proximo a 800 °C [114]. Ligas com memoria de forma contendo manganés apresentam valores
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mais altos da constante parabdlica em oxidag@o isotérmica em atmosfera de oxigénio. A camada
de 6xido das LMFs Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn, Cu-Al-Ni-Fe e Cu-Al-Fe consistiu principalmente

de 6xido de aluminio, um semicondutor do tipo n, com vacancias anionicas [123].

O 6xido de aluminio possui uma energia livre de formagao mais negativa do que outros 6xidos,
como 6xidos de niquel, ferro e cobre, sendo mais termodinamicamente estavel [123]. Além
disso, ele possui uma razao de Pilling-Bedworth de 1,275, indicando uma natureza protetora
[123]. Para o Al203, K, € inversamente proporcional a pressdo de oxigénio elevada a 1/6 [123].
Assim, a oxidacdo em ar de ligas com efeito memoria contendo aluminio serd mais intensa do
que em atmosfera de oxigénio puro. A literatura existente sobre o comportamento de oxidagao
de LMFs a base de Cu-Al-Ni ou Cu-Al-Ni-base [128-130] aborda principalmente o
comportamento da oxidagdo nao isotérmica, fornecendo informacdes sobre a quantidade de
oxigénio difundida na superficie da liga, em vez da constante de oxidacdo, um parametro que ¢

especificamente obtido através de métodos isotérmicos.
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Figura 20 Curvas de ganho de massa da liga com memoria de forma Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn com temperaturas de
oxidag¢ido por 90 minutos.
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Tabela 3 Valores da constante de oxidagao das ligas Cul1.85A13.2Ni3Mn estudadas em atmosfera de oxigénio
comparados com a literatura

Temperatura K, (mgZcm™.s™) Kp (mg’em™s?) K, (mg’cem™.s?) Kp (mg*.cm™.s?)

(OC) Cul1.85A13.2Ni3Mn CuAlFe [126] CuAlNiFe [125] NiMnGa [114]
500 2,35.1073 1,53.1073 3,38.10° -

600 5,14.1073 2.90.10°3 4,39.10° 5,22.10*
700 1,22.10 1,66.107 2,23.10* 6,79.10°3
800 1,15.1072 2,20.10°3 4,78.10* 1,01.1072
900 1,89.1072 3,30.1073 4,91.10* 1,05.10"
1000 - - - 5,18.10"

De acordo com a equag¢do de Arrhenius, a energia de ativacdo (E,) para a oxidagdo ¢

determinada pela seguinte Equagao 39:

_EO

Ky = koexp (22) Eq. (39)

Na qual ko € a constante pré-exponencial, T € a temperatura absoluta e R € a constante dos gases
[128, 129]. A Fig. 21 mostra o grafico de 1/T vs. In K, para a faixa de temperatura estudada. A
inclinacdo da curva, ou seja, a energia de ativacdo para a oxidacao (E,), foi determinada no
valor de 45,68 kJ/mol, de acordo com a inclinagdao desta curva. Um estudo de oxidag¢dao nao
isotérmica foi conduzido para calcular a energia de ativagdo do processo de oxidacdo de LMFs
Cu-Al-Ni e Cu-Al-Ni-Mn, com e sem exposi¢ao a radiagdo. Os valores de energia de ativacao
para as ligas ndo expostas a radiacdo foram determinados como 29,3 e 56,46 kJ/mol,

respectivamente [128, 129].

Ao comparar o valor da energia de ativagdo da liga ternaria memoria de forma Cu-Al-Ni, a
energia de ativacdo mais alta para a oxidacdo observada na liga Cu-Al-Ni-Mn pode ser atribuida
a presenca de manganés em sua estrutura [114,125]. A energia de ativagao da liga Cu-11.85Al-
3.2Ni-3Mn investigada neste estudo estd em estreita concordancia com os estudos da literatura
[129-133]. Em comparagdo com a LMF Ni-Ti, torna-se evidente que a energia de ativacao do
Cu-Al-Ni-Fe ¢é mais baixa [125]. Dagdelen e Ercan determinaram um valor de energia de

ativacdo de 65,47 kJ/mol para uma liga Ni-45,16%Ti (atdmico) [133]. Essa discrepancia pode
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ser atribuida a taxa de oxidacdo mais baixa do niquel em comparagdo com outros elementos

dentro das ligas Ni-Ti [133].

_2,5 -
y=-5494,93x + 2,60
-3,0 1 R?=0,9940
4
X 3,5 -
4
4,0 -
45 -

I ' 1 bt | ! 1 " I : 1
0,0009 0,0010 0,001 0,0012 0,0013 0,0014
900/T (1/K)

Figura 21Curva de Arrhenius para a constante parabolica de oxidagdo (Kp) em uma faixa de temperatura de 500
a 900 °C.

5.5 Analise morfologica da superficie da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn pods oxidacio
isotérmica
Na Fig. 22, uma micrografia de MEV/EDS da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn submetida a
atmosfera de oxigénio por 90 minutos a 500 °C ¢ apresentada. Bastdes de 6xido podem ser
identificadas na Fig. 22 [131, 134]. A martensita monoclinica '€ o Gnico constituinte de fase
detectada nesta liga [135]. A anélise elementar dos bastdes, realizada usando analise EDS, na
Fig. 22, revelou a presenca de oxigénio e manganés na superficie. Uma area coberta com 6xido

de aluminio e o substrato de cobre foram identificados.
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A micrografia de MEV/EDS da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn exposta a uma atmosfera de
oxigénio por 90 minutos a 600 °C ¢ mostrada na Fig. 23. As particulas de bastdes de 6xido
observadas na amostra tratada a 500 °C ainda estdo presentes a 600 °C. De forma consistente, a
analise EDS na Fig. 23 confirma que essas particulas sdo constituidas predominantemente de

mangangés, com cobre sendo identificado na superficie da liga.

No estudo da oxidacdo em alta temperatura da liga Fe-Mn-Al-Si-C [136], os elementos
manganés e aluminio foram os mais reativos e formaram 6xidos mais facilmente (oxidac¢do
seletiva). Observou-se que esses O0xidos t€ém uma tendéncia termodindmica de ocorrer, mas
requerem energia para se formar na superficie oOxido-ar. Assim, tais Oxidos sdo
preferencialmente formados em regides de maior energia, como contornos de grao e arranhdes
de polimento, e tendem a ter uma forma esférica para minimizar a energia de superficie (nédulos
de 6xido de manganés) [136]. Jackson e Wallwork também relataram a ocorréncia de nodulos
de 6xido de manganés na superficie de uma liga Fe-Mn-Al apds oxidagao isotérmica em alta
temperatura em atmosfera de oxigénio puro [137]. A partir de 900 °C, onde j& ha energia

suficiente para sua formacao, sua morfologia se torna mais poligonal do que esférica [136].
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Figura 22 Imagens de MEV e mapas EDS da LMF Cul1.85A13.2Ni3Mn apos teste TG/DTA por 90 minutos da
amostra exposta a 500 °C.



Figura 23 Imagens de MEV e mapas EDS da LMF Cul1.85A13.2Ni3Mn ap6s teste TG/DTA por 90 minutos da
amostra exposta a 600 °C.

Na superficie da amostra oxidada a 700 °C, foram observados mais bastdes de 6xido em
compara¢do com as amostras tratadas a 500 °C e 600 °C, conforme ilustrado na Fig. 24. Além
disso, aluminio, manganés e niquel foram detectados por analise de EDS em particulas de 6xido
(Fig. 24). Como mostrado nas Fig. 25 e 26, a andlise por MEV revela uma superficie mais
uniforme nas amostras oxidadas a 800 °C e 900 °C. As imagens nas Fig. 25 ¢ 26 mostraram
regides onde o substrato de cobre ¢ visivel. Oxidos de manganés e aluminio foram identificados
pela andlise de EDS na Fig. 25, enquanto 6xidos de manganés foram identificados na Fig. 26.
A 900 °C, a taxa de oxidagao aumenta novamente, ¢ uma maior cobertura de 6xido € observada

na superficie da liga.

A Fig. 27 mostra uma micrografia da sec¢do transversal da LMF oxidada a 800 °C e o mapa de
composicao obtido por espectroscopia de dispersdo em energia (EDS) mostrando a distribui¢ao
dos principais elementos da liga: Cu, Al, Mn, Ni, além de oxigénio. Um enriquecimento em
oxigénio na borda da amostra ¢ visivel na Fig. 27, e a espessura avaliada da camada de 6xido ¢
de 1,5 pm. No estudo de Lins et al. [136], a espessura da camada de 6xido da liga Fe-31,8Mn-
6,09A1-1,60S1-0,40C oxidada a 800 °C foi de 7-12 um [136]. A espessura das camadas de 6xido
da LMF oxidada a 500 °C-900 °C foi de 1-2 pm.
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Figura 24 Imagens de MEV e mapas EDS da LMF Cul1.85A13.2Ni3Mn apos teste TG/DTA por 90 minutos da
amostra exposta a 700 °C.
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Figura 25 Imagens de MEV e mapas EDS da LMF Cul1.85A13.2Ni3Mn apos teste TG/DTA por 90 minutos da
amostra exposta a 800 °C.
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Figura 26 Imagens de MEV e mapas EDS da LMF Cul1.85A13.2Ni3Mn apos teste TG/DTA por 90 minutos da
amostra exposta a 900 °C.
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Figura 27 Micrografia em corte transversal da LMF Cul1.85A13.2Ni3Mn oxidada a 800 °C e mapa de
composicao obtido por espectroscopia de dispersao de energia (EDS) mostrando a distribuicdo de Cu, Al, Mn, Ni
e oxigénio.
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A andlise por XPS apresenta uma notavel sensibilidade da amostra, fornecendo informagdes
valiosas sobre a composi¢ao quimica e estados de oxidacdo de uma camada superficial tdo fina
quanto 3-5 nm [11]. Em contraste, o método EDS oferece uma analise mais profunda, sondando
profundidades de aproximadamente 1 pm [11]. Conforme ilustrado na Fig. 28 espectros de
energia XPS amplos adquiridos apos testes termogravimétricos (TG) revelam amostras
semelhantes caracterizadas por picos proeminentes de O 1s, Mn 2p3» e Al 2p. Os espectros das
amostras das cinco temperaturas de oxidagdao foram muito semelhantes, portanto, os espectros
de XPS sdo apresentados apenas na Fig. 28. Os produtos de corrosdo sao enriquecidos em Al e
Mn, o que confirma resultados similares obtidos por EDS. A partir da Fig. 28a, podemos ver
que o pico de Al 2p pode ser atribuido ao estado de oxidagdo Al (3+) na superficie do 6xido de
aluminio. Os espectros de alta resolu¢do na regido de Al 2p mostram um pico forte de Cu 3p,
que também esté presente no espectro devido ao alto teor de cobre na liga, conforme observado
por outros autores [74, 138]. O pico Mn 2p (Fig. 28b) é composto por um pico duplo. O pico
principal, Mn 2p3/2, pode ser atribuido a MnO/Mn;0s. Lins et al. [136] estudaram a cinética de
oxidagdo em alta temperatura do aco Fe-31.8Mn-6.09A1-1.60Si-0.40C. Os resultados
mostraram que a camada de 6xido das amostras oxidadas a 600 °C, 700 °C, 800 °C e 900 °C
consiste principalmente em Mn>O3, Mn3O4 e outros 6xidos contendo Mn (espinélios). No
entanto, espinélios como MnAl,O4 foram observados em temperaturas superiores a 1000 °C

[136].

Em temperaturas de oxidagdo de 600 °C a 800 °C, o 6xido Mn203 predomina e Mn3O4 €
identificado em temperaturas superiores a 900 °C [136]. Guo et al. [139] relataram que o0 Mn
se oxida na presenca de oxigénio a altas temperaturas, como 800 °C e 900 °C, e produz uma
estrutura em camadas multiplas; e a sequéncia da camada de 6xido da parte externa para a
interna na escala ¢ Mn2Os, Mn3Os e MnO. Espécies relacionadas ao oxigénio foram
identificadas com base nos niveis de nticleo O 1s mostrados na Fig. 28c. O espectro da amostra
foi deconvoluido em trés componentes. Liga¢des do tipo 6xido (O*” e do tipo hidréxido (OH)
foram as principais espécies de oxigénio, enquanto dgua adsorvida (H20Oa4s) apareceu como uma

contribui¢cdo menor.
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82 80 78 76 74 72 70 47 645 643 641 639
Energia de ligagdo (eV) Energia de ligagdo (eV)
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Figura 28 Espectros de alta resolucdo de XPS para a liga Cul 185A13.2Ni3Mn apés o teste TG a 900 °C: a) Al
2p; b) Mn 2p3p; ¢) Ols.

Uma analise quantitativa foi possivel com base nos resultados de XPS (Tabela 4). Como os
oxidos de cobre tém um valor absoluto menor para a entalpia de formacgao (-170 kJ/mol para
Cuz0), ou seja, sdo menos estaveis termodinamicamente, eles mostram uma tendéncia de
aumento de seu teor com o aumento da temperatura [140]. Os 6xidos mais estdveis sdo os
oxidos de aluminio (-1675 kJ/mol para a entalpia de formagdo), que ja sdo formados em
temperaturas mais baixas, mas mostram um aumento percentual a 700 °C, onde ¢ notado um

aumento no valor da constante parabolica [140].

Os oxidos de manganés tém grande estabilidade, com uma entalpia de formagao (-971 kJ/mol)
e um valor absoluto ligeiramente inferior aos 6xidos de aluminio [140]. E interessante citar que
areacao rapida entre o oxigénio e os elementos mais reativos, como aluminio € mangangés, inibe
a difusdo de oxigénio na liga, prevenindo a oxida¢ao interna. Os resultados na Tabela 4 mostram
a reag¢do imediata do aluminio com o oxigénio a 500 °C, que se intensifica a partir de 700 °C.
O manganés se mostra mais reativo do que o cobre, apresentando uma oxidagao maior que a do
cobre até 800 °C. A oxidacao do manganés ¢ mais alta a 600 °C. Aos 900 °C, onde hd um maior
suprimento de energia, a oxidagdo do cobre aumentou. A oxidacdo do cobre ¢ desfavoravel a
temperaturas mais baixas porque tem um valor absoluto menor da entalpia de formagao do seu
6xido, mas a oxidagdo do cobre comega a aumentar a 700 °C. Oxidos de manganés, como

Mn;0s, sdo formados em temperaturas mais baixas, até 800 °C [136]. E interessante notar que,

64
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na Fig. 23d, ha muitos nodulos de 6xido de manganés, o que concorda com a maior

porcentagem atdmica de manganés a 600 °C (Tabela 4).

Tabela 4 Porcentagem Atomica (%) dos principais picos na analise de XPS.

Peak 500°C 600°C 700°C 800°C 900°C
Mn 2p3p 4 14 | 5 1
Ols 28 45 38 36 33
Cu3p 1 1 2 3 4
Al2p 12 15 30 27 28
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CONCLUSAO

O estudo do comportamento frente a corrosdo de LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn em solugdo de
NaCl a 3,5% m/v foi investigado por espectroscopia de impedancia eletroquimica apds tempos
de imersao de até 286 horas. A LMF estudada foi processada por conformagdo por spray,
laminada a quente a 850 °C e tratada termicamente a 250 °C e 550°C, dessa forma, pode-se

concluir;

O maior valor de resisténcia a polarizacdo (2x10° Q.cm?) foi obtido pela analise de EIE para a
LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn tratada termicamente a 550 °C por 60 min e temperada com agua,
indicando o efeito benéfico do tratamento térmico na resisténcia a corrosao da liga em meio
salino. Ap6s uma hora de imersdo, a LMF tratada termicamente a 550 °C apresentou a maior
resisténcia a polarizagdo de acordo com as andlises por espectroscopia de impedancia

eletroquimica.

A impedancia total da LMF ndo tratada aumentou com o tempo de imersao até 286 horas devido
ao continuo crescimento da camada de produtos de corrosdo na superficie da liga. No entanto,
o tempo em que foi observada a maior resisténcia a corrosdo diminuiu para 144 horas para a
LMF tratada termicamente a 250 °C e para 238 horas para a LMF tratada termicamente a 550
°C.

A analise por difragdo de raios-X (XRD) identificou a formagao de austenita na LMF a base de
Cu apos o tratamento térmico a 550 °C. O surgimento de uma nova fase na LMF nao foi

prejudicial a resisténcia a corrosdo da liga, devido ao baixo teor de austenita.

A analise por EDS mostrou um enriquecimento de aluminio e manganés na superficie da liga
Cu-11.85A1-3.2Ni-3Mn apo6s 286 horas de imersdao em solugdo salina, uma vez que sao os

elementos mais reativos, cujos 6xidos tém as energias livres de formacdo mais negativas.

A partir da investigagdo do comportamento de oxidagao isotérmica da LMF Cu-11.85A1-3.2Ni-
3Mn em altas temperaturas e seu impacto nas propriedades estruturais e morfoldgicas, as

seguintes conclusdes podem ser tiradas:

e A constante de oxidacdo (Kp) ¢ de 2,35.1073 e 5,14.102 mgz.cm™.s' a 500°C e 600°C, mas
aumentou para 1072 mg>.cm “*.s™' conforme a temperatura de oxidagdo subiu. A taxa de oxidagao

foi constante a 700°C e 800°C, e aumentou novamente a 900°C.



79

e As andlises de espectroscopia de fotoelétrons de raios X (XPS) revelaram que Al2Os, MnO-
e MnO/Mnz0:; foram as principais espécies oxidadas presentes no filme da superficie de todas
as amostras.

e As micrografias de microscopia eletronica de varredura (MEV) e dos espectros de EDS
estavam em estreita concordancia com aqueles obtidos das andlises de XPS, proporcionando
uma validagdo adicional do comportamento de oxida¢do e das espécies identificadas na

superficie da liga.
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1 | INTRODUCTION

Shape-memory alloys (SMAs) have attracted great atten-
tion as smart materials, given their ability to function as
sensors and actuators. Therefore, SMAs have also become
a goal for different scientific disciplines, and martensitic
transformations are studied with different approaches by
experimental and theoretical researchers.[! The shape-
memory effect is related to thermoelastic martensitic
transformations, where an elastic accommodation of strain
occurs with the variants of martensite. It is implicit in the
concept of thermoelastic transformation that there is a
reversible behavior involved in the martensite <> austenite
transformations.>3 Therefore, reversible transformation
occurs during alloy heating, and the martensitic transfor-
mation advances with the formation of the martensite

The isothermal oxidation behavior of the Cu-11.35A1-3.2Ni-3.5Mn (wt.%) shape-
memory alloy (SMA) in the temperature range of 500-900°C in oxygen was
studied using the thermogravimetric (TG) method. TG curve showed that

the alloy has parabolic isothermal oxidation characteristics. The effect of
oxidation on the surface morphology and chemical composition of the

Cu-Al-Ni-Mn alloy was determined by scanning electron microscopy, energy-
dispersive spectroscopy, and X-ray photoelectron spectroscopy (XPS) analyses.

The oxidation rate of SMA increases up to 700°C, remains stable at 800°C, and

increases again up to 900°C. The XPS analysis identified that the corrosion

products mainly contained MnO;, MnO/Mn;O3, and Al,Os.

Cu-Al-Ni-Mn; high-temperature; oxidation; shape-memory alloy, thermogravimetry

plates, and the earlier formed plates vanish later during the
reverse transition on heating. The SMAs can be used as
components in some devices applied in a wide variety of
applications such as biomechanics, vibration control,
medicine, industry, and aerospace engineering.[*-° Binary
Ni-Ti and ternary Cu-based SMAs are widely used in
these applications. Although the Cu-based SMAs have the
advantage of a lower price, they are prone to martensite
stabilization!’”) causing shifts in the transformation
temperatures,!®°! particularly, in Cu-Zn-Al SMAs. The
ternary Cu-Al-Ni SMAs alternative to Cu-Zn-Al alloys
exhibit the memory effect in a wide composition range of
alloying elements, such as nickel or aluminum.!’]

While much research has centered on exploring the
impact of heat treatment on the mechanical properties

and microstructure of SMAs, the corrosion and oxidation
]

Materials and Corrosion. 2024;1-9.
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behavior of these materials hold significant relevance for
practical applications. Surface analysis of heat-treated
Cu-Al-Mn alloy samples using energy-dispersive spec-
troscopy (EDS) and X-ray photoelectron spectroscopy
(XPS) has revealed that corrosion products predomi-
nantly comprise aluminum and manganese oxides.
However, the relative percentages of these oxides vary
depending on the specific site of analysis.!'!)

The potential for application at elevated operating
temperatures gives Cu-based alloys a distinct advantage
over other conventional SMAs. While Cu-Al-Ni SMAs
have a high transformation temperature and better
thermal stability, their applications are limited because
of their low workability and are expected to produce a
brittle intergranular crack, which could be a result of an
extreme elastic anisotropy and large grain size.['>!3 To
overcome the problems, several researchers studied the
addition of alloying elements on the Cu-Al-Ni SMA such
as titanium, boron, zirconium, and manganese, and
performed heat treatment of the samples controlling
grain size and improving their mechanical propert-
ies.['#15] Thus, Saud et al.l'?! studied the effect of Mn
content on the properties of Cu-Al-Ni SMA. The
obtained results show that the transformation tempera-
tures and mechanical properties of Cu-Al-Ni SMAs
exhibited the best results with 0.7 wt.% of Mn addition.
These kinds of enhancements are mainly due to the type,
amount, and morphology of the martensite phase,
including grain refinement. The result of the electro-
chemical test showed that an increment in Mn content
up to 0.7 wt.% improved the corrosion resistance of Cu-
Al-Ni SMA. There is a growing demand for SMAs
capable of serving as smart materials at temperatures
exceeding 200°C. This trend continues to escalate,
making it important to understand the oxidation behav-
ior of Mn at high temperatures.[!%17]

It is widely acknowledged that many metals exhibit
a pronounced inclination for oxidation in oxidative
atmospheres, a propensity that intensifies with rising
temperatures.l'8! However, the presence of a substan-
tial number of components with diverse oxidation
affinities renders the oxidation process more intricate
in alloys compared to pure metals.l'”! Prolonged
exposure to air induces surface oxidation, causing
alterations in the surface microstructure of shape-
memory actuators. Consequently, this phenomenon
results in a reduction of shape-memory -effects.202!]
Hence, the investigation of alloy oxidation resistance
remains a significant focus, particularly, to discern
potential applications in high-temperature atmospheric
environments.[?) While oxidation does contribute to
some functional loss, it concurrently enhances the wear
resistance of SMAs, presenting certain advantages.[?*]

Therefore, a meticulous examination of the oxidation
behavior of SMAs is crucial for their effective utiliza-
tion in high-temperature applications.

The primary objective of this investigation was to
explore the isothermal oxidation characteristics of
the Cu-11.35A1-3.2Ni-3.5Mn SMA within a tempera-
ture range of 500-900°C. Examining and determining
the oxidation behaviors of SMAs, especially at
elevated temperatures, holds considerable impor-
tance. Heat treatment in the atmosphere results in
the oxidation of the Cu-Al-Ni-Mn alloy, which is
used as a sensor or actuator. There is no detailed
research in the literature on the oxidation of Cu-Al-Ni-
Mn alloy at isothermal heat treatment conditions. In this
study, the oxidation behavior of Cu-Al-Ni-Mn alloy in

an oxygen atmosphere at temperatures between 500°C
and 900°C was investi-

gated by wusing thermogravimetric/differential ther-
mal analysis (TG/DTA), scanning electron micros-
copy (SEM), EDS, and XPS analyses. Consequently,
this study aims to provide insights into the functional
behaviors exhibited by the SMA during applications at
elevated temperatures in atmospheric environments.

1 | MATERIALS AND METHODS

1.1 | Alloy processing
The SMA with a nominal composition of Cu-11.35Al-
3.2Ni-3.5Mn (wt.%) was fabricated using high-purity
elements (>99.9%) in an induction furnace. An argon
lance was employed to maintain an inert atmosphere
during the melting process. The molten metal was then
directed into a spray-forming chamber. For a compre-
hensive understanding of the production process, refer to
Cava et al.’* The SMA underwent processing via the
spray-forming technique. This involved pouring the
molten metal into a tundish, which controlled the flow
into a chamber where atomization took place under the
influence of an inert gas. This process yielded spherical
droplets of the alloy. The formation of an ingot occurred
as these droplets were intercepted by a substrate,
resulting in a deposition. Subsequently, the deposited
material was sectioned and machined into the desired
shapes. Nitrogen was employed as the atomizing gas,
with a pressure of 0.5 MPa, and a 6 mm atomization
nozzle was utilized. The initial material load amounted
to 4 kg. Following deposition, the ingot underwent hot
rolling at 850°C, with a perpendicular reduction of 95%
relative to the rolling direction.

From now on, the studied alloy will be referred to as
Cu-Al-Ni-Mn.

\O
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1.1 | Isothermal oxidation and SMA
characterization

The oxidation behavior of the high-temperature Cu-
11.35A1-3.2Ni-3.5Mn (wt.%) SMA processed by spray-

forming was studied using the TG method in the TGA-

50 Shimadzu TG/DTA system. Subsequently, five
specimens with a diameter of 3 mm and a thickness of

0.5 mm were cut and machined. Samples with a surface
area of 7.07 mm? were used for the oxidation tests. Before
each analysis, the sample was mechanically polished with
sandpapers of 800, 1200, and 4000 mesh, cleaned in
isopropyl alcohol, rinsed with water, and dried. The
cleaned samples were placed in the TG/DTA furnace, and
for this study, they were heated to oxidation temperatures
of 500°C, 600°C, 700°C, 800°C, and 900°C with a heating
rate of 50°C min—! within a pure N, gas environment.
After the samples were heated to the determined oxidation
temperatures in the equipment, they were kept for 90 min
under 100 mL/min flowing oxygen. Accordingly, time-
dependent mass gain data for the samples at relevant
oxidation temperatures were obtained.

Surface characterization of the oxidized specimens
was performed using the equipment QUANTA three-
dimensional and accelerating voltages ranging from 15 to
20 kV, equipped with an energy-dispersive spectroscope.
XPS analysis was employed to assess the surface
chemical states of the Cu-Al-Ni-Mn alloy, using
Amicus, Kratos spectrometer, operating with Mg-ka
radiation (120 W). Before characterization, the samples
were heated to oxidation temperatures of 500°C, 600°C,
700°C, 800°C, and 900°C for 90 min. The instrument was
standardized against the C 1s spectral line at 285eV.
Higher resolution spectra over the Al 2p, C 1s, O 1s, Mn

1.24

AW /A (mglem?)

o
o
1

0,24

FIGURE 1  Mass gain curves of Cu-Al-Ni-

0,04

2p, Ni 2p, and Cu 2p were recorded using a constant pass
energy at 0.1 eV/step.

2 | RESULTS AND DISCUSSION

2.1 | Isothermal oxidation Kkinetics

The weight gain due to oxidation can follow either a
linear, logarithmic, cubic, or parabolic trend.>s) As
depicted in Figure 1, the mass gain curve exhibits a
parabolic shape, providing insights into the mass gain per
unit area at a constant temperature. The parabolic
isothermal oxidation constant (k) was computed using
the equation provided below!?*):

faw h?
— = kpt. 1
.!]Al 2] ()

To determine the parabolic isothermal oxidation
constant, the exponent (n) was set to 2. The slope of the
(AW]A)? versus (f) graph yielded the oxidation constant (),
and the calculated k;, values are presented in Table 1. The
correlation constants were 0.88, 0.95, 0.95, 0.93, and 0.96 for
temperatures of 500-900°C, indicating that the oxidation of
the Cu-Al-Ni-Mn alloy adhered to the parabolic law.!>!
The statistical analyses yielded chi-squared values of
243 %1074, 4.97x10-4, 0.00297, 0.0039, and 0.00496 at
temperatures of 500°C, 600°C, 700°C, 800°C, and 900°C,
respectively. Notably, the oxidation rate of the alloy is one
magnitude order lower at 500°C and 600°C than at higher
temperatures, a characteristic commonly observed in metals
susceptible to oxidation in oxidizing atmospheres.”*’! How-
ever, at 700°C and 900°C, there was a substantial increase in

__—" |——500°C

——— 600°C

b ——700°C
- —— 800°C

Fa |

900°C

Mn shape-memory alloy with oxidation
temperatures for 90 min. [Color figure can be
viewed at wileyonlinelibrary.com]
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TABLE 1
kp (mg? cm—*4s-") Cu-

Temperature (°C) Al-Ni-Mn Al-Fel?°!
500 2.35x10-3 1.53 x 10-3
600 5.14 x 103 2.90 x 10-3
700 1.22 x 102 1.66 x 103
800 1.15 x 10-2 2.20 x 10-3
900 1.89 x 10-2 3.30 x 103

1000 - -

the oxidation rate. The oxidation constant values at 700°C
and 800°C were nearly identical, suggesting that the present

Cu-Al-Ni-Mn alloy reached its oxygen saturation limit. Kok
and Yildiz?” reported the oxidation kinetics of the
Cu-Al-Ni-Fe system in an oxygen atmosphere for tempera-

tures from 500°C to 900°C, and the values of k; are of the
order of 10-> mg? cm—*s-! at 500°C and 600°C, and
104 mg? cm~* s~! at 700-900°C, lower than those obtained
in this study (Table 1). Yildiz!**! studied the isothermal
oxidation of one Cu-Al-Fe alloy in an oxygen atmosphere
and found values of k, of 103 mg? cm~* s~!, also one
magnitude order lower than the values obtained in this work
(Table 1). The oxidation rates of the Cu-Al-Ni-Mn alloy
were higher than the oxidation rates of Cu-Al-Ni-Fe and
Cu-Al-Fe due to the greatest tendency for the oxide
formation exhibited by Mn in relation to Fe.[?®! Literature
reports the adverse effect of manganese on the oxidation
resistance of Fe alloys.[?®! Comparing the values of the
parabolic constant of the Cu-Al-Ni-Mn alloy with the &,
values of the Ni-Mn-Ga alloy, the result is very close at
800°C. SMA containing manganese presents higher values
of the parabolic constant in isothermal oxidation in an
oxygen atmosphere. The oxidation layer of Cu-Al-Ni-Mn,
Cu-Al-Ni-Fe, and Cu-Al-Fe alloys consisted mainly of
aluminum oxide, a n-type semiconductor, with anion
vacancies.?’ Aluminum oxide has a more negative free
energy of formation than other oxides such as nickel, iron,
and copper oxides, being more thermodynamically stable.*”!
Furthermore, it has a Pilling-Bedworth ratio of 1.275,
indicating that it has a protective nature.l*”! For the Al,Os,
kp is inversely proportional to the oxygen pressure raised to
1/6.2%1 Thus, the oxidation in air of aluminum-containing
memory-effect alloys will be more intense than in the pure
oxygen atmosphere. Existing literature on the oxidation
behavior of Cu-Al-Ni- or Cu-Al-Ni-based alloys[*°-32]
primarily delves into nonisothermal oxidation behavior,
providing insights into the amount of oxygen diffused into
the alloy surface rather than the oxidation constant, a
parameter that is specifically attainable through isothermal
methods.

kp (mg? cm—*s-1) Cu-

The oxidation constant values of the studied Cu-Al-Ni-Mn alloys in oxygen atmosphere compared with literature.

kp (mg?cm~—*4s-') Cu- kp (mg?cm—4s-")

Al-Ni-Fel?”] Ni-Mn-Gal*!
3.38 x 103 -

4.39 x10-° 5.22 % 10-*
2.23 x 104 6.79 x 103
4.78 x 10* 1.01 x 102
491 x10-* 1.05 x 10!

= 5.18 x 10-!

According to Arrhenius' equation, the activation energy
(Eo) for oxidation is found by the following equation:

if =Eohy

= 2
kp koeXp11 RT l[ ( )

where ko is the pre-exponential constant, 7 is the absolute
temperature, and R is the gas constant.3%3! Figure 2
shows the graph for 900/T versus In k, for the studied
temperature range. The slope of the curve, that is,
activation energy for oxidation (Ep), was determined to
be 45.68 kJ/mol, according to the slope of this curve.
A nonisothermal oxidation investigation was conducted to
calculate the activation energy for the oxidation process of
Cu-Al-Ni and Cu-Al-Ni-Mn SMAs, both with and
without exposure to radiation. Activation energy values
for the alloys exposed and not exposed to radiation were
determined to be 29.3 and 56.46 kJ/mol, respectively.[31
When comparing these values with those of the ternary
Cu-Al-Ni SMA, the lower activation energy for the
oxidation observed for the Cu-Al-Ni-Mn alloy can be
attributed to the presence of manganese within its
structure. The activation energy of the Cu-Al-Ni-Mn
alloy investigated in this study closely aligns with the
literature findings.[3?-3>) Compared to Ni-Ti, it becomes
apparent that the activation energy of Cu-Al-Ni-Fe is
lower. Dagdelen and Ercan determined an activation
energy value of 65.47 kJ/mol for a Ni-45.16% Ti (atomic)
alloy.33! This discrepancy can be attributed to the lower
oxidation rate of nickel compared to other elements
within Ni-Ti alloys.[33

1.1 | Amnalysis of the crystal structure
and morphology

In Figure 3a, SEM image of the Cu-Al-Ni-Mn subjected

to an oxygen atmosphere for 90 min at 500°C is given.
Martensite plaques and oxide nanorods are clearly seen in

Figure 3a.033361 The monoclinic B’ martensite is the only
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FIGURE 2  Arrhenius' curve for the
parabolic oxidation constant (kp) in a 25
temperature range of 500-900°C. i
y=-5494 93x + 2,60
-3,04 R?=0,9940
4
= -3.5
-
4,0 H
4,5

T T T T T T T T T T 1
0,0009 0,0010 0,0011 0,0012 0,0013 0,0014
900/T (1/K)

FIGURE 3  Scanning electron microscopy (SEM) images and EDS maps of the Cu-Al-Ni-Mn alloy after thermogravimetric test for

90 min: SEM micrograph for the sample exposed at 500°C (a); EDS mapping for the sample exposed at 500°C (b); SEM micrograph for the
sample exposed at 600°C (c); EDS mapping for the sample exposed at 600°C (d). EDS, energy-dispersive spectroscopy. [Color figure can be
viewed at wileyonlinelibrary.com]

detected constituent in this alloy.l*” This phase belongs to  carried out using EDS analysis, in Figure 3b, revealed the
the space group P21/m, with the following lattice presence of oxygen and manganese on the surface. An
parameters: a=0.443nm, b=0.530nm, c¢=1.278nm,  area covered with aluminum oxide and copper substrate
and B=95.8°.33 The elemental analysis of the rods, was identified.
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The SEM image of the Cu-Al-Ni-Mn alloy exposed
to an oxygen atmosphere for 90 min at 600°C is depicted
in Figure 3c. The spherical oxide particles observed on
the specimen treated at 500°C are still present at 600°C.
Consistently, EDS analysis in Figure 3d confirms that
these spherical particles predominantly consist of man-
ganese and oxygen, with copper on the alloy surface. In
our previous work,*®! the high-temperature oxidation of
the Fe-Mn-Al-Si-C alloy was studied. The elements
manganese and aluminum are the most reactive and tend
to form oxides more readily (selective oxidation). It was
observed that these oxides have a thermodynamic
tendency to occur but require energy to form the
oxide-air surface. Thus, such oxides are preferentially
formed in high-energy regions such as grain boundaries
and polishing scratches and tend to have a spherical
shape to minimize surface energy (manganese oxide
nodules).*8! Jackson and Wallwork also reported the
occurrence of manganese oxide nodules on the surface of
a Fe-Mn-Al alloy after isothermal high-temperature
oxidation in a pure oxygen atmosphere.*”! From 900°C
onward, where there is already sufficient energy for its
formation, its morphology becomes more polygonal than
spherical.[38!

On the sample surface oxidized at 700°C, more
nanorods were observed if compared to those treated at
500°C and 600°C, as illustrated in Figure 4a. Additionally,
aluminum, manganese, and nickel were detected by EDS
analysis in oxide particles (Figure 4b). As depicted in
Figure 4c,e, SEM analysis reveals a more uniform surface
of the sample oxidized at 900°C (Figure 4e). The images in
Figure 4d,f show regions where the copper substrate is
visible. Manganese oxides are identified with EDS analysis
in Figure 4d and nickel oxides are identified in Figure 4f.
At 900°C, the oxidation rate increases again, and greater
oxide coverage is observed on the alloy surface.

Figure 5 shows a cross-section image of the SMA
oxidized at 800°C and the composition map obtained by
energy-dispersive spectroscopy (EDS) showing the
distribution of oxygen, and the main elements of
the alloy: Cu, Al, Mn, and Ni. An oxygen enrichment
at the edge of the sample is visible in Figure 5, and the
evaluated thickness of the oxide layer is 1.5 pum. In our
previous work, we studied the oxidation behavior at
800°C of steel containing aluminum and manganese
and the thickness of the oxide layer evaluated was
7-12 um.®¥! The thickness of the oxide layers of SMA
oxidized at 500-900°C was 1-2 pum.

FIGURE 4

Scanning electron microscopy (SEM) images and EDS maps of the Cu-Al-Ni-Mn alloy after thermogravimetric test: SEM

micrograph for the sample exposed at 700°C (a); EDS mapping for the sample exposed at 700°C (b); SEM micrograph for the sample exposed
at 800°C (c); EDS mapping for the sample exposed at 800°C (d); SEM micrograph for the sample exposed at 900°C (e); EDS mapping for the
sample exposed at 900°C (f). EDS, energy-dispersive spectroscopy. [Color figure can be viewed at wileyonlinelibrary.com]
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FIGURE 5

Cross-section image of the shape-memory alloy oxidized at 800°C temperature and the composition map obtained by

energy-dispersive spectroscopy showing the distribution of Cu, Al, Mn, Ni, and oxygen. [Color figure can be viewed at wileyonlinelibrary.com]

The XPS method exhibits remarkable surface sensi-
tivity, extracting valuable insights into chemical compo-
sition and oxidation states from a surface layer as thin as
3-5 nm."*% In contrast, the EDS method offers deeper
analysis, probing depths of approximately 1 pum. As
illustrated in Figure 5, wide energy XPS spectra acquired
post-TG testing reveal similar samples characterized by
prominent O 1s, Mn 2p3/, and Al 2p peaks. Spectra from
samples were very similar, therefore, the XPS spectra are
only given in Figure 6. The corrosion products are
enriched in Al and Mn, which confirms similar EDS
results. From Figure 6a, we can see that the Al 2p peak
can be assigned to the Al (3+) oxidation state at the
surface of Al oxide. The narrow scan spectra in the Al 2p
region show a strong Cu 3p peak also present in the
spectrum due to the high copper content in the alloy, as
observed by other authors.*'*) The Mn 2p peak
(Figure 6b) is composed of a double peak. The main
one Mn 2p;3» may be assigned to MnO/Mn,0;. Lins
et al.B¥ studied the high-temperature oxidation kinetics
of Fe-31.8Mn-6.09A1-1.60Si-0.40C steel. The results
showed that the oxide layer of the samples oxidized at
600°C, 700°C, 800°C, and 900°C mainly consist of
Mn>03, Mn304, and other Mn-containing oxides (spi-
nels). However, spinels such as MnAl,O4 were observed
at temperatures higher than 1000°C.B%1 At oxidation

temperatures of 60-800°C, the Mn,O3 oxide prevails, and
Mn3;O4 is identified at temperatures greater than
900°C.B8 Guo et al.*3! reported that Mn oxidizes in
the presence of oxygen at high temperatures such as
800°C and 900°C and produces a multilayer structure;
and the oxide layer sequence from outer to inner in the
scale is MnxOs3, Mn3O4, and MnO. Oxygen-related
species were identified based on the O 1s core levels
shown in Figure 6¢c. The spectrum of the sample was
deconvoluted with three components. Oxide-type (O*-)
and hydroxide-type bonds (OH~) were the major oxygen
species, whereas adsorbed water (H2O.4s) appeared as a
minor contribution.

A quantitative analysis was possible based on the XPS
results (Table 2). As copper oxides have a lower absolute
value for enthalpy of formation (—170 kJ/mol for Cu,0),
that is, they are less thermodynamically stable, they show
a tendency to increase their content with increasing
temperature.[**! The most stable oxides are aluminum
oxides (—1675kJ/mol for the enthalpy of formation),
which are already formed at lower temperatures but
show a percentage increase at 700°C where an increase
in the value of the parabolic constant is noted.[**!
Manganese oxides have great stability, with a negative
enthalpy of formation (=971 kJ/mol) and an absolute
value slightly lower than aluminum oxides.[**] The rapid
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FIGURE 6

X-ray photoelectron spectroscopy high-resolution spectra for the Cu-Al-Ni-Mn alloy after thermogravimetric test at 900°C

temperature: (a) Al 2p; (b) Mn 2psp; (¢) O 1s. [Color figure can be viewed at wileyonlinelibrary.com]

TABLE 2 Atomic (%) of main peaks in XPS analysis.
Peak 500°C 600°C 700°C 800°C 900°C
Mn 2ps2 4 14 1 5 1
O 1s 28 45 38 36 33
Cu 3p 1 1 2 3 4
Al 2p 12 15 30 27 28

Abbreviation: XPS, X-ray photoelectron spectroscopy.

reaction between oxygen and the most reactive elements,
such as aluminum and manganese, inhibits the diffusion
of oxygen into the alloy, preventing internal oxidation.
The results in Table 2 show the immediate reaction of
aluminum with oxygen at 500°C, which intensifies from
700°C onward. Manganese proves to be more reactive
than copper, showing higher oxidation than copper up to
800°C. Manganese oxidation is highest at 600°C. At
900°C, where there is a greater energy supply, copper
oxidation increased. Copper oxidation is unfavorable at
lower temperatures because it has a lower absolute value
of the formation enthalpy of its oxide, but copper
oxidation begins to increase at 700°C. Manganese oxides
such as Mn,O3 are formed at lower temperatures up to

800°C.1*® It is interesting to note that in Figure 3d, there
are many manganese oxide nodules, which agree with
the highest atomic percentage of manganese at 600°C
(Table 2).

1 | CONCLUSIONS

From the investigation into the isothermal oxidation
behavior of a Cu-Al-Ni-Mn SMA at elevated tempera-
tures and its impact on structural and morphological
properties, the following conclusions can be drawn:

1. The oxidation constant (k,) is 2.35x10-3 and
5.14x103mg?Zcm~*s~! at 500°C and 600°C, but
increases to 10-2mg?cm~*s-! as the oxidation tem-
perature rises. The oxidation rate is constant at 700°C
and 800°C, and it increases again at 900°C.

2. XPS analyses revealed that high-temperature Al,Os,
MnO,, and MnO/Mn,O3 were the oxidized species
initially present on the surface of all samples.

3. Findings from SEM images and EDS spectra were in
close agreement with those obtained from XPS
analyses, providing further validation of the oxidation
behavior and species identified on the alloy surface.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Keywords:
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The electrochemical properties of a Cu-Al-Ni-Mn shape memory alloy (SMA) processed by spray-tforming were
evaluated by electrochemical impedance spectroscopy in an aqueous solution of 3.5% w/v NaCl. The SMA
studied was hot rolled and heat-treated at 250 *C and 550 “C. The XRD analysis showed the austenite formation
after heat treatment at 550 - C. EDS analysis identified an enrichment of aluminum and manganese on the surface

of SMA after immersion in a saline solution, since they are the most active elements, whose oxides have the most
negative formation free energies. The impedanee of the untreated and heat-treated at 550 C alloy inereased two

magnitude orders as the immersion time increases up to 286 h due to the formation of protective corrosion
products. The SMA heat-treated at 250 G showed the lowest corrosion resistance after 286 h of immersion in a

saline solution,

1. Introduction

Shape Memory Alloys (SMA) belong to an important class of smart
materials having the ability to return to some shape or a defined size
when subjected to thermal cycling after deformation. Among the several
SMA systems, Ni-Ti alloys, Cu-Al-Ni and Cu-Zn-Al have been extensively
studied and are commercially exploited [1-7]. SMA have a remarkable
capacity for application in a range of engineering areas, from robotics to
aerospace, which makes them a multifunctional material, since they are
useful as actuators and sensors, including in the marine environment
[8]. Among SMA, Ni-Ti alloys have been used in several applications,
including biomedical and industrial. However, the lower transformation
temperatures (—100 to 100 “C) and high production costs of Ni-T1i alloys
make their use for many applications impractical, especially at higher
temperatures [9,10]. Thus, the reasons for choosing the Cu-Al-Ni alloys
as a research object are their higher transformation temperatures and
lower production costs than the Ni-Ti SMA, becoming an option for
applications at higher temperatures [1,6,7].

Within Cu-based systems, Cu-Zn and Cu-Al alloys are the most
studied alloys. The presence of a third or fourth alloying element allows

“ Corresponding author.

the adjustment of the transformation temperature, which is very
dependent on the chemical composition [11].

The addition of alloying elements as Mn and Ti can improve the
ductility and decrease the grain size of the Cu-Al SMAs [12]. Refined
microstructures showed an enhancement of mechanical and corrosion
properties [13]. The fine microstructure positively affects the
compactness and stability of the passive film. Because of the high affinity
of Mn for oxygen, the surface passive film on Cu-Al-Mn alloys contains
Mn oxides [13]. In the regard of corrosion behavior, the literature
recently reported that the Ag addition in a Cu-Al-Ni SMA increased the
corrosion resistance of the SMA in an aqueous solution of 3.5 wt% NacCl.
The higher corrosion resistance of the alloys with Ag was attributed to
the formation of corrosion products such as CuCl, silver chloride (AgCl),
cuprous oxide (Cuz0), aluminum oxide / hydroxide (Alz03 / Al (OH)3)
and silver oxide (Ag>0) on the surface of the electrode, which acts as a
barrier against aggressive agents [14].

Literature reported the effect of chromium addition on mechanical
and chemical properties, martensite morphology, and austenite to
martensite transformation temperatures of the Cu-Al-Ni SMA [15]. The
effect of heat treatment on corrosion properties of the Cu-Al-Ni alloy in
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0.9% wov NaCl solution was found in literature | 16 ). EI1S measurement
results imdicated that heat treatment of Cu-AlNi alloy increased its
corrnsian resistance compared with the as-cast Cu-Al-Ni alloy [ 16]. The
authors reported the occurmence of pitting corrosion on the clectrode
surfaces, with the existence of Catlz, AIC; and CusCHOH): compounds
a5 the corroaion produets [16].

The heat treatment at 150 °C for 2 and 4 h was beneficial o the
corrosian behavior of the Co-Al-Be SMA, evaluated in simulated body
fuid {SEF) [17]. The heat treatment of Cu-ALMn alloys increased their
corrosion resistance that was investigated in 0,1 with, 0% with and 1.5
wity Mall solution (130, Annealed Co-AlMn alloy samples have
aignificantly bower copper content compared with the as-cast Cu-Al-Mn
alloy [13].

Saud et al. [19] shudied the effects of different conbents [0.4%:, 0.7%,
and 1.0%, mass fraction] of Mn additions on the microstructure, shape
memory effect and the comosion resistance of Cu—AMNi shape memory
allows in & saline medium, The elactrochemical test showed that the
Cu-Al-Ni-Mi pasaivared (18], Immersion test showed that pitting
corregion occiurned in Cu—ANi-Mn SMAs, and the corrosion produet
adjacent to the pits was enriched in AlL/Mn oxide and depleted in Cu
while inside of the pit it was rich in Cu [ 13]. However, there is a clear
gap  im  the literature  on the cormosion  resistanos of
Cu-11.35A1-3.2N-3.5Mn (wit) alloys in the saline medium,

T gair best knowledge, the nevelty of this work alse consists of the
alloy production technigue, by combining speay forming and aging heat
treatment. Li et al. [19] processed a Cu-Al-Niin SMA by wsing powder
metallurgy, and the processing of shape memaory alloys by spray forming
represents a breakthrough in the production of Cu-hased SMA.

Spray forming ls & simple technigue and shows & nonequilibrium
aolidification. Compared with powder metallurgy, the spray forming
combines powder production, sieving, canning, cold pressing, degass-
ing, and hot pressing into a single step. Compared with conventional
ingat casting, spray forming eliminates macrosegregation and mini-
mizes microsegregation, henoe avoiding many intermediate processing
steps, swch as long=term homogenization treatment and extensive ther-
momeclanical processing, which are required in comventional ingot
casding lechnigues 1o eliminate/minimize segregation [20], The mac-
rosegregation that is eliminated in the spray forming process is wery
detrimental to the carrosion resistance of the alloy, Macrosegregation
induces galvanic cells in which the most active region corrades at a
greater intenslty than in the absence of segregation. Macrosegregation
induces regions with different reduction potentials, favoring localized
corregion, which is much mare harmful 1o the material than generlized
corrosian, Microsegregation likewise induces galvanic microcells in the
alloy, which are less deleteriows than macrocells. The nonequilibrium
solidification, characteristic of the spray forming, is associated with the
solidification experlenced by the microsized droplets and the highly
transent thermal mechanical environments on the semizalid vop layer
of the depasited bulk materials. The advantage of the simplicity of the
spray forming is its potential cost-eHectiveness in the scale-up
manufacturing of structural materials, especially considering the pro-
duction of britthe alloys such Cu-Al-based SMA [20]. As spray formed
materials  wsually  contain 005-2% of poresity, a  subsequent
thermo-meeclsanical procesaing is required 1o achbeve full densification
[20]. The poit thermal treatment reduoess the alley porosity and en-
hanwes the commosion resistance of the SMA.

In this context, the purpose of this work is to investigate the effect of
heat treatmeent at 250 °C and 550 °C on the corrosion behavior of o spray
formed Cu-Al-N-Mn alloy by using ELS after different immersion times
in a 3.5 wi% NaCl solution.

2, Experimental

Z.1. Allay processing

The 5MA with nominal composition of Cu-11,35A13.2N1-3,50n (wi

101

Mmerio Todoy Commusioation 35 (I 155D

%) wis produced using elements of high purity (> 99.9%) in an i
duction furmace with an argon lance on the mobten metal, and the
paured in o spray-forming chamber. Details of the process can be found
in [21], The 5MA was processed by the spray forming technique, In this
pracess, the metal i poured into & tundish, which directs the flow of
metal inta & chamber where atomization oceurs trough the passage of
an inert gas, forming spherical drops. The formation of the ingot occurs
by the interruption of these drops by a substrate, which formes a depasit.
Subsequently, this depasit was cut and machined into the desired for-
mats. The atomizing gas used was nitrogen (Ma) with a pressure of (05
MPa and & 6 mm atemdzation nozzle. The indtial marterial boad weas 4 kg,
Then, te ingoed was hot rolled ar 850 “C, with a reduction of 95%
perpendicular to the rolling direction. Subsequently, specimens with 10
mm diameter and 0.5 mm thickness were oot and machined. The hot
rolled alloy was heat+treated at 250 *C and 550 °C for 60 min and then
quenched in water, The temperature of 250 “C was chosen to perform a
thermal treatment in thie anstenitie feld, without the formation of any
ather plinse, The emperature of 550" C was chosen due o the possibilicy
of forming other equilibrium phases and having bess austenite afler
cooling. Heat treatment temperatures were selected based on previous
research [22].

22 Corroslon fests

The immersion e were performed inoa saline aguecus solution of
5% wit v NaClfor 1, 24, 48, 72, 148, 190, 238, and 286 h. Disk shaped
samples with 10 mm in diameter and 0.5 mm in thickness were
immersed in 8100 mL of the saline solution at ream temperature,
witheut agltation. Samples with a surface area of 0,54 em® were used for
electrochemical tests at room temperature. Before each amalveis, the
sample was mechanically polished with sandpapers of 00, 1200, 4000
mesh, cleansd in isopropyl aleohol, rinsed with water, dried, and
immeersed in the test solution. The electrolyte was an aqueous salution of
3.5% wsv NaCl, A three-electrode cell was nsed for the edectrochemical
tests; the reference electnode was the samrated calomel electrode [SCE),
the counter electrade was platinum, and the sample was the working
alecrode. Open circuit polential msssurenents were performed for one
hour or until potential stabilization. EIS was performed using the
AUTOLAR 100 potentiostat with a potential amplitude of + 10 m¥ in
relation to the epen circuit potential and a frequency range from 100
kHz to 5 mHz, #view software was used for Aming EIS data, Tafel
extrapolation tests were performed in an aguecus solution 3.5% wv,
after measurements of the apen circuit potential for 1 b unatil the po-
tential stabilization. The pelarization was £ 250 mV in relation to the
corrosion potential, and the scan rate was 1 mV/s, The reference elec-
trodie was the SCE, the coumter electrode was platinum, and the samples
with thermal treatment at 250 °C and 550 °C, and the unireated sample
were the working electrades. The tests were performed in triplicate.

2.5, Materials charmcterization

The surface of samples before and after 266 h of immersion in an
aguess saline solution was examined by using X-ray diffractlon (XRD)
arwd SEM with energy dispersive spectroseapy (EDS). XRD pallerns wee
recorded by using an X+ay diffractometer, PHILIPS, madel PW 1710,
system operating at 40 kY and 30 maA. XRD patierns were taken at a step
size af 002" (30 and using Cule as the radiation source (. = 1,54 A)
equipped with Cu fube and graphite monochromater crystal. The alloy
surface was characterized by SEM analysls, wsing the equipment
JEME360, JEOL (Tokyo, Japan) and accelerating voltages ranging from
15 kW o 20 kY.
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3. Resulis and discussion
A1, ELS analysis

The impedance spectra obtained at OCP of the alloy without heat
treatment, exposed to 3.5% w/v NaCl at different immersbon times, are
shown as Bode plas in Fig. 1. The impedance values of the untreated
alloy increased continuously as the immersion fime increases up o 10°
f.cm? after 286 h af immersion, which indicates a decrease in the
corrosion rate of Cu-AkNi-Mn alloy as the time increases (Fig. 1L

Aceording to the Bode diagram of phase angle shown in Fig 1, the
samples showed a phase angle maximum at intermediate frequencies
(between 1 oand 10) and some of the samples presented the other
muximum at low freguencies, such behavior indicates the presence of
two-time constants. Ome time-constant s attributed to the protective
axide film and the second time-constant ar low frequency range carme-
sponds to the electrochemical process oceurring ar the metal/oxide
interface, associated 1o the electrical double layer. The changes in the
phase angle maximum with time indicate the differences in the relaxa-
tion time constanis at different exposure times. The phase angle valoes
at the intermediate frequency zone increased as the immersian time
increases, which indicates a decrease in the corrosion rate (a mare
capacitive behavior) of the alloy as the time increases. The twotal
impedance magnimde values of the Cu-AFNI-Mn increased as the i
crease in exposure lime implying an increase in Uhe corrosion resistance
due to the growth of a protective film of corrosion prodocts.

The Bode dingram of the heat-treated Cu—Al-Ni-Mn SMA at 250 °C,
cxposed to an aquecus solution of 3.5% w.'v NaCl at different immersion
times is shown In Flg. 2 The SMA heat-treated at 250 G immersed for
144 h in the saline solutlon showed the highest impedance modulus
(2.06 107 fem™) and higher phase angles at low frequency region as
shown in Fig. 2, also indicating a higher cormasion resistance after 144 h
of immersion. The sample immersed for 144 b in the saline sohrtion
showed two maxima in Bode diagram of phase angle: one masimum at
107 He and one mazimum at 0.4 He, indicating eletrochemical processes
associated with the corrosion product layer, In addition, the sample
treated at 250 °C after 144 b of immersion showed a phase angle that
remained high at low frequencies, unlike the ather samples, indicating a
corrosion prsluct that remained more protective (Fig, 20, After 190 b of
immersion, the impedance value remains high, bur shows a slight
reduction (1,86 107 fLem?),

The Bade (Fig. 30 diagrams for samples heat-treated ar 550 °C
showed higher impedance values for the samples after 238 b (2.02 107

Aaeriods Today Convmiumioaine 35 (J0220 05570

o.em®) and 190 h (1.72 10% Duem™®) of immersion in a saline solution,
amd two time-constants, one at high frequencies and one at low fre-
quencies. The values of impedance ohdained for the SMA heat-treated at
550 “C are higher than the impedance of the 5MA heat-treated at 250 °C,
Bode disgrams of phase angle versus frequency (Flg ) alse showed
higher values of phase angle at low frequencies and higher impedance
modulus for the samples after 238 and 190 h of immersion, indicating
higher cormesion resistance of these samples in the saline medium.

The: fitting af ELS data for samples treated at 250 °C and 550 “C was
performed and the equivabent circuits obtained were shown in Fig, 4,
Similar equivalent circults were found o represent the eorrosion
behavior of a Cu-AFMB-Zn-Zr SMA In NaCl solution [21], The quality of
the fitting is shown in Fig. 5, being the chi-squared of 107, Fitting the
EIS data to an squivalent circuit contributes to clarifying the mecha-
nizms of corrosive processes. The samples heattreated and immersed for
M6 h in & saline solution showed two time constants associating with
the capacitance (represented by the constant phase element CPEL) and
impedanee (R2 resistance) of the corrosion product layer on the SMA
surface and the double layer capacitance, represented by the constanc:
phase element CPE2, and the charge transfer resistance (R3) associated
with the electrachemical process coourring on the subsirate surface. R
is the electrolyte resistanee which is 40 £ 5 f.em?,

After one hour of Immersion, the Warburg element (W) was identi-
fied an bowest frequencies, indicating a diffusion contral of the corrasive
process of the SMA Yin et al. (23] also found the Warburg impedanee
element in EIS ftting for the Cu-AlMn-Zn-Zr SMA ally after 4 and & days
of immersion in an adqueows solution of MaCl, when the corrosion
product covers completely the surface of the alloy and infleences the
diffuslon of lons. In this work, after one hour of Immerslon, probably the
coverage of the surface of the alloy by the corrosion product was already
complete, with diffusional corresion contral. As the immersion time
increases, if pore size increases, diffusional control ceases. The use of the
constant phase element was due to the heterogeneity of the electrode
surface, which contributed to a non-ideal capacitance. Therefore, the
CPE ks used to represent the elecirlc double layver, and its impedance
value (Zepp) can be given by the following equation [15]:

Zrpp= 1T (Hjw)") (1}

where 1,0 is the admittanoe of the elecirical dauble laver capacitance, j
is the imaginary numeber (7 =~ 13, e is the angular frequency and n is the
CPE expanent. The CPE exponent can be affected by the surface state of
the electrical double layer. CPE is equivalent to the pure resistance K for
n=1, pure capacitance for n =1, and Inductance L for n= -1,

R |
—=—1h

ol .gﬁ"-.
0 J k-.-\-‘".q-.

1ZWohm.cm?®

= 24h

e 111, = 140}

——Tm |
144k

—— 180h

= 238l

—=— 286h L )

Phasa angle [dagrae)

Freguency (Hz)

Fig. 1, Bedle plots of the umredied Cu-Al-Ni-Mn alkoy, after different timmes of immersion in 35% w.'v NaCl solurios,
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Fig. 4. Equivalemt cirogits obanied by the EI5 data fitting for the SMA trested st 250 °C and 550 “C for one hour () and for 24 - 286 h () in a saline medium,

respeclively.

The electrochemical parsmeters wers given in Table 1. The CPE1
values are related o the capacitance of the oxide yper, which in turn
indicates the dielectric properties of the oxidized Layer, For the fem-
peramre of 250 “C, the capacitance values become smaller, indicating a
greater protectlon of the oxbdized layer after 190 h of Immersion, The
icnpedance B2 is relaved o impedance of the oxide Llayer on the SMA
surface. For the SMA treated at 250 °C, the impedance of the oxide laver
is maximum after 190 h of immersion in a saline solution and thus
decreased, The charge transfer resistance (B3 and the value of Bp, the
palarization resistance which is the sum of B2 and K3, are the highest
after 144 h for the SMA hear-trered at 250 "G,

A for the alloy wreated ag 550 °C, the CPE1 values decrense between
24 hoand 144 b, indicating a greater efficiency of probection against
oorrision of the oxide layer. The polanzation resistance of the rewbed

alloy ar 550 °C is high after 24 b of immersion in the aguesus NaCl
sulution, but then decresses. The highest valoe of polarization ressance
amdd charge transfer resistance was abserved for the allay after 190 h of
immersion. After this time, the oxidized layer inhibited the armival of the
elecivdlyie to the surface of the alley, inhikiting the elecirochemical
processes i the alleyfoxide interface.

Literanire | 24-25] reports the evaluation of corresion resistanos of a
metal in a specific mediom by using the values of impedance at a low
frequency, 10 mHz or 30 mHz. At higher frequencies, the impedance of
the electralyte and the outer layer of the electrode i measured. At lower
frequencies, the impedance of electrochemical processes soourring at
the interface metal/corroalon products assoclated o the metal corrosion
is measured, Figs 65 show the impedance modules ar 30 mHz of
Cu-AlNiMn alloy in a saline soluticn, with and willsout beat freatment.
Adter 1h of immersion in a saline selution, the heat freatment was
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Tahls 1
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Flg. 6. Impedance modwlis of Cu-Al-Hi-Mn alloy withour hear treatment
imenersed in & saling solution, ar a frequency of 30 mHz,

beneficial to the corrosion resistance of SMA| increasing the impedance
miodulus,

The impedance values of the untreated alloy increased continsously
a5 the Immersion time nereases up o 10° them® after 286 b of im-
miersion. These resulls agree with the results shown in Fig. 1. For the
samples beat treabed at 250 °C, the highest impedance was obtained
after 144 h which agres with the result shown in Fig. 2 and in Table 1,
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Fig. 8. Impedance modulus evaluated of the Co-ALRI-Sn alloy heat-trented ot
550 °C ar a comatant frequency of 30 mHz, ina saling saluticn,

The highest polarization resistance of the SMA treated at 250 °C was
obtained after 144 h of immersion, Fig. & shows thatr the highest
Impedance af samples heat treated st 550 °C was obtained after 238 b of
Immereion, and it ageees with the result of the Bode diagram of
impedance modulus (Fig. 51, The highest polarization resistance af the
ShiA treated at 550 °C was identifed after 190 b of immersion, buat after
234 h of immersion in o saline solution, the Rp walue of the SMA is high,
decrensing one magnitude order after 286 h of immersion, The effect of
heat treatment at 250 °C was deleterious to the cormosion resistance of
the SMA In o saline solution. The maximom impedance decreased one
magnitude arder alter ansealing ar 2500 °C, and the impedance modulus
decreased two orders of magnitude for the allay beat treated ar 250 °C
after 286 h of immersion (Figs 6-8L

Comparing the 5MA after 1 h of immersion in a saline soluticon, the
alloy heat<reated ar 550 °C showed a higher phase angle ot the
maxdmurmn and & higher impedance modules (Fig. 31 than the anreated
(Fig 17 and the SMA treated ar 250 °C (Fig. 20, and thus the highest
corfosion resistance in a saline medium. The low impedance at low
frequencies exhibited by the untreated alloy suggest that the protective
properties of the flm are infersor.

The Tafel extrapelation tests confirmexd the results found by using E15
analysis as shown in Fig, 9 and Table 2, The highest cormosion curment
density was obtalned by the unireated sample. The heat treatment
enhanced the corrosion resigtance of the SMA alloy in & salive medium,
amd the alloy with the lowest corrosion rate in the aqueous solution of
NaCl was the SMA treated at 550 °C. The valwes of corrosion potential
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Tahle 2
Corrasion potential (Ecorr), corrosion carrent density (icorr) and corrosion rate
(TR} of antreated 5318, and SMA heat-treated at 250 °C and at 550 “C.
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are wery close, but the highest corrosion potential was observed for the
St heai-treated at 550 °C, indicating the noblest behavior of this
sample in a saline medium, The heat treatment contritutes to decrease
rhie SMA porosity from the selidification of the microsized droplets in the
spray forming production, enbancing the cormosion resistance of (he
SMA i a saline medivm and this effect was more pronounced for the
tempernture af S50 °C, [20].

A2 Microstrucoure ard surface enelysis

Fig. 10 shows the XRD patterns of the Cu-ARNi-Mn specimens before
immersion testing. The heat treatment at 550 °C allows the nucleation of
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Fig. 10 XKD patterns of Ca-AkNi-8n alloy before iImmersion testing, The (&)
symbal indicates the austenite phase, and the (=) spmbed indicates the mong-
elinie martérdile
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aumitenite phase.

The surface of the electrades before and after immersion was
examined by SEM and EDS. Twinned martensite is present in all con-
ditions, as analyzed by XRD (Fig 100 and SEM (Fig. 110,

All samples presented twinned self-ecoommadated martensice, &
can be seen in Flg. 17, Ddfferently from the other conditons, the sample
hea-ireated at 550 °C also presented austenite in the microstraciure, as
detected by XRED (Fig. 100, Other equilibrivum phases may be presented
in the microstructure, but in lower levels

Ome possible difference between the untreated and the sample heat-
treated ar 250 °C and at 550 °C s the level of ordering, as reported by
Mazzer etal. [22], which may affect the corrosion belsvior. These alloys
can also undergo atomic ordering, where the atoms occupy specific
painis in the crystal lattice and are o longer randomly arranged in the
lattice. When heat treatments are performed on these alloys, atomic
ardering takes place, The fact of having an order inflsences the trans-
formation temperatures, interfacial energles, and enhances cormosion
resistance. A more ordered structure of lower energy is more stable,
having les tendency o corrode. In addition, the crdering affects ather
atomic mechanisms, such as the deformation mechanisms of these al-
loys. The difficulty lies in measuring this atomic ordering, which must be
evaluated precisely by indinect measurements [22),

After Hah of Immerslon in A saling solution, the SMA surface
alwwed several holes (Fip 11 bod, () and 8 manganese and aluminam
enrichment identified by using EDS analysiz, for all considered condi-
tions. Aliminum and manganese elements are more active than copper
andd nickel ard cormde more easily, Their oxides have more negative
free energics of formation than copper and nickel oxides, therefore being
mare stablbe and thermodynamically more Hkely to be formed 15271,
Literature |27] reporved thar & Cu-ARMB-Zr-Zr SMA, an the firs day of
immersion in a Nall squeows solution, showed  Cugl, Al
Ml Mng Oy, Mny, and AIOH); After lang time corrosion, the CugO
transformed into Culd, and AlaCy fransformed inte AKOH) (297,

4, Conclusion

The corrasion behavior of Cu-aAl-NERn shape memory alloys in 3.5%
widv NaCl solution was investigated by electrochemical impedance
spectroscopy afber immersion dmes up to 286 h, and by Tafel extrapo-
latiom after ome hour of immersion. The studied $MA was processed by
spray forming, hot rolled at 850 °C, and heat-treated ot 250 °C and
50 L

The highest walue of polarization reskstance (2, 0 §Lem) was ob-
tained by EIS for the Cu-l-Mi-Mn SMA hea-treated at 5500 °C for 60 min
anmd water quenched, indicating the bepeficial effect of heat treatment
an cormasion resistance of alloy in a saline medium. After one hour of
immersion, the SMA heat treated at 350 °C showed the highest palari-
zation resistance by using the EIS measurements and the lowest cormo-
slon current densliy and corrosion rate by using the Tafel extrapolation.
Tlee heat treatment eontributes 10 decreage thi SMA porosity Irom the
solidification of the microstzed droplets in the spray forming production,
enhancing the cormsion resistance aof the SMA in a saline medism ansd
this effect was more pronounced for the femperamare of 550 “C. When
heat weatments are performed on these alloys, atomic ordering takes
place. The fact of having an order influences the ransformation fem-
peratunes, interfacial energies, and enlances corrosion resistance. A
miore ardered striscture of lower energy is more stable, having less pen-
dency o carmode.

The awverall impedance of the untreated SMA increased with the
immersion time up o 286 h due o the continuous growth of the
corroslon product laver on the alloy surface. However, the time of the
highest eorrosion resistance decreased for 144 b for the SMA hea-
treated at 250 “C amd for 258 b for the SMA heat-treated at 550 °C.

XRI} analysis identified the austenite formation in the Cu-based SMA
after heat treatment at 550 “C, The emergence of a new phase in the
5MA was not harmiul w the alloy corresion resistance, due to the low
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Fig. 11. SEM micrograph of wntrented Cu-ALMI-Mo alloy {2, b)), beartreated az 250 °C ¢e, d), heat-treaved at 550 °C (&, [y of alloy sarfaces, before (a,c.e) and after
A 01 286 b oof imenersion In a aaline salutian.

austenite combemnd

EDS analysis showed an enrichment of afuminum and manganese on

the surface of the Cu-ARNI-Mn alloy after 266 h of immersion inasaline
solution since they are the most active elements, whose oxides have the
miosl negalive formation (ree energies.
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