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RESUMO

Anteriormente, acreditava-se que as Ligas de Elemento Multiprincipal (LEMPS)
eram constituidas em uma solucao soélida aleatéria. Contudo, estudos recentes
analisaram a contribuicdo da entalpia de mistura na energia livre de Gibbs e sua
influéncia na formacao do fenébmeno denominado ordenamento de curto alcance,
conhecido como "short-range order" (SRO). Nesse contexto, algumas pesquisas
tém se dedicado a avaliar a possibilidade de 0 SRO ser um novo caminho para
aprimorar as propriedades mecanicas nas LEMPs. Dessa forma, o objetivo deste
trabalho busca aferir a influéncia do SRO em duas composicoes,
Cr33C0335_,Niz3,, (X =0 e 33). Pretende-se induzir a formacao do SRO por meio
de tratamentos isotérmicos a 475°C em diferentes intervalos de tempo. Dessa
maneira, investigar as mudancas microestruturais e de propriedades mecanicas
provocadas por esse fendmeno. Para alcancar esse propésito, foram realizadas
avaliacOes diretas, como andlise por microscopia eletrdnica de transmissdo
(MET) e difracéo de raios-X por sincrotron (SDRX), em conjunto com medidas
indiretas, como andlise das propriedades mecanicas e propriedades fisicas
(calor especifico, Cp). Por fim, simulac6es de dinamica molecular (MD) em
conjunto com simulacdes de Monte Carlo (MC) e teoria do Funcional de
densidade (DFT), foram utilizadas para corroborar os resultados experimentais.
Por fim, as analises diretas ndo detectaram formacdo de SRO em ambas as
ligas, sendo observado apenas a presenca da fase ordenada Ni2Cr na liga
binaria. Os resultados das propriedades fisicas detectaram reacfdes exotérmicas
e endotérmicas em ambas as ligas, associadas a reacdo de ordem/desordem.
As simula¢des corroboram a presenca de SRO na liga ternaria. Quanto a andlise
das propriedades mecanicas, ndo foi observado alteragcdo na liga ternaria,
enquanto na liga binaria, a fase Ni2Cr provocou um aumento de dureza e limite

de escoamento.

Palavras-chave: Ligas de elemento multiprincipal;, CrCoNi; Ordenamento de

curto alcance; Propriedades mecanicas; Tratamento térmico.



Vi



Vil

ABSTRACT

EVALUATION OF THE EFFECT OF ATOMIC ORDERING ON THE
PROPERTIES OF MULTI-PRINCIPAL ELEMENT ALLOY Cr33Co033Ni3;3

Previously, it was believed that Multi-Principal Element Alloys (MPEAS) were
constituted as a random solid solution. However, recent studies have analyzed
the contribution of the mixing enthalpy to the Gibbs free energy and its influence
on the formation of the phenomenon known as short-range order (SRO). In this
context, some research has focused on evaluating the potential of SRO as a new
pathway to enhance the mechanical properties in MPEAS. Thus, the objective of
this work is to assess the influence of SRO in two compositions, CrszCo33-x)Ni(33+x)
(x = 0 and 33). The aim is to induce the formation of SRO through isothermal
treatments at 475°C for different time intervals, and thereby investigate the
microstructural and mechanical property changes caused by this phenomenon.
To achieve this, direct evaluations, such as transmission electron microscopy
(TEM) and synchrotron X-ray diffraction (SXRD) analyses, were conducted along
with indirect measurements, such as mechanical and physical property analysis
(specific heat, Cp). Additionally, molecular dynamics (MD) simulations, along with
Monte Carlo (MC) simulations and density functional theory (DFT), were used to
corroborate the experimental results. Ultimately, the direct analyses did not
detect the formation of SRO in either alloy, with only the presence of the ordered
Ni2Cr phase observed in the binary alloy. The physical property results detected
exothermic and endothermic reactions in both alloys, associated with the
order/disorder reaction. The simulations corroborate the presence of SRO in the
ternary alloy. Regarding the mechanical property analysis, no changes were
observed in the ternary alloy, while in the binary alloy, the Ni2Cr phase led to an
increase in hardness and yield strength.

Keywords: Multi-principal element alloys; CrCoNi alloys; Short-range ordering;

Mechanical properties; Heat treatment.
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sao fornecidos em Na Figura 5.16 @)-€).......ccuveiiiiiiiiiii i 53
Figura 5.16 — Procedimentos para encontrar o AHsro experimental neste
trabalho. a) E mostrada a curva DSC da amostra envelhecida por 240 horas. A

linha de base para a curva Cp foi calculada como um polinbmio de segunda
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ordem no intervalo entre 200 e 475 °C; essa curva foi entdo extrapolada para
temperaturas mais altas e a area sob a curva em b), de 475 a 700 °C, foi usada
para obter o AHsro experimental. c)-e) Foram usados para calcular Tsro da
amostra recristalizada, onde c) representa as primeiras e segundas execucoes
das amostras recristalizada e envelhecida por 240 horas. d) Representa a
diferenca de fluxo de calor entre ambas as amostras e suas respectivas
segundas execucgdes; as integrais das amostras envelhecida e recristalizada no
intervalo de temperatura de 500 a 610 °C geraram valores de entalpia iguais a
3,73 e 5,15 J/g, respectivamente, com uma integral total de 8,9 J/g. e)
Representa a extrapolagdo do AHsro experimental para temperaturas acima de

700 °C. Por meio de uma relagao linear, podemos estimar que AHsro (742 °C) =

Figura 5.17 — Diagrama de fase pseudo-binario entre os pontos finais
Crs3Cos3Nis3 e CrasNies, tragcando a temperatura de dissolucéo da fase ordenada
M2Cr em funcéo do teor de Co, onde M é Co ou Ni. O diagrama, calculado para
corresponder a evidéncia experimental, indica uma temperatura de dissolucdo
para a liga equiatbmica que estad abaixo de 400 °C.............oovvviriiiiiiiiiiiie e, 57
Figura 5.18 — Dureza de CrssNiss € CrCoNi equiatdmica em diferentes condi¢des
de tratamento térmico. Conforme o tempo de envelhecimento aumenta na liga
binaria, hA& um aumento na dureza. Na liga ternaria, a dureza permanece
inalterada para todas as condicdes de tratamento termico...............cccceeeeeeeennn.. 59
5.19 — Testes de tracdo do CrssNies € CrszCossNiss recristalizado e envelhecido
por 240 h. O tamanho do grao de cada amostra esta exposto na figura, assim
como limite maximo de resisténcia a tracéo (ours), resisténcia ao escoamento
(00.2) e a deformacgdo até afalha (€1).........cooeemiiiiiiiiiiiii s 60
Figura 5.20 — a) e b) Analise da liga CrssNies recristalizada. a) Analise de tragao
com SDRX in-situ. b) Trés difratogramas de SDRX durante o ensaio de tracao
obtidos em diferentes tempos, sendo eles: Antes de iniciar o ensaio (t = 0),
metade do ensaio (t = 234 s) e um pouco antes da fratura (t = 469 s). c) e d)
Analise da liga CrssNiss envelhecida por 240 h. c) Analise de tragdo com SDRX
in-situ. d) Trés difratogramas de SDRX durante o ensaio de tragdo obtidos em
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diferentes tempos, sendo eles: Antes de iniciar o ensaio (t = 0), metade do ensaio
(t=256s) eum pouco antesdafratura (t =512 S)....ccceeeeeiiieeeiiiiiiiiiieiiieeieiinn 61
Figura 5.21 — a) e b) Analise da liga Cr33Cos3Nis3 recristalizada. a) Analise de
tracdo com SDRX in-situ. b) Trés difratogramas de SDRX durante o ensaio de
tracéo obtidos em diferentes tempos, sendo eles: Antes de iniciar o ensaio (t =
0), metade do ensaio (t = 257 s) e um pouco antes da fratura (t = 500 s). c¢) e d)
Andlise da liga Cr3z3CoassNiss envelhecida por 240 h. c) Analise de tracdo com
SDRX in-situ. d) Trés difratogramas de SDRX durante o ensaio de tracéo obtidos
em diferentes tempos, sendo eles: Antes de iniciar o ensaio (t = 0), metade do
ensaio (t =218 s) e um pouco antes da fratura (t =436 S).........c.cevverrvrrrrnniiieennn. 62
Figura 5.22 — Resultados da Analise da Densidade de discordancia e Curvas de
Tracdo para a liga CrCoNi equiatbmica, usando o Método Modificado de
Williamson-Hall para 8 picos CFC (111, 200, 220, 311, 222, 400, 331, 420) na
integracdo da direcdo transversal (intervalo azimutal de 0° * 20°) apo6s a
subtracdo do alargamento instrumental. A densidade de deslocamento (p) &
determinada pelo declive, como uma fung&o da deformacao. Conforme mostrado
na figura, ambas as amostras tém capacidades semelhantes de acomodar

discordancias em diferentes niveis de deformacao.............cccccccviiiiiiiiiieeeeeenne, 63
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SIMBOLOS E ABREVIATURAS

Cp: Calor especifico sob pressédo constante

G*%: Energia livre de Gibbs para uma solugéo solida

HSS: Entalpia de mistura para solugéo solida

$55 Entropia de mistura para uma soluc&o sélida

T nin: temperatura minima

T,: Temperatura maxima

a;i: Parametro Warren-Cowley

Bi: é a taxa de aquecimento

O € oo2. Tensao de escoamento (MPa)

APT: Atom probe tomography

ASTM: American Standard for Testing of Materials

C: Constante

CALPHAD: Calculation of Phase Diagram (calculo de diagrama de fases)
CC: Campo Claro

CCC: cubicas de corpo centrado

CE: Campo Escuro

CFC: Cubica de Face Centrada

CP: Corpo de Prova

CSRO: Chemical short Range Order

D: coeficiente de difuséo da liga

d: tamanho de grdo médio (um)

DESY: Deutsches Elektronen-Synchrotron

DFT: Density Functional Theory (Teoria do Funcional de Densidade)
DRX: Drifratometria de Raios-X

DSC: Calorimetria diferencial de varredura

EDS: Energy-dispersive spectroscopy (espectroscopia por dispersdao em
energia)

EFE: Energia de Falha de Empilhamento (m/ - m™2)

EXAFS: Espectroscopia de estrutura fina de absorcao de raios X
FFT: Fast Fourier Transform (Transformadas Rapidas de Fourier)
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HC: Hexagonal Compacta

HP: Hall-Pech

k: Inclinacdo de Hall-Petch (MPa - m™®%) (Hv - um~%%)

LAE: Ligas de Alta Entropia

LATTE: Laboratério de analises termogravimétricas

LCC: Ligas Complexas Concentradas

LCE: Laboratério de Caracterizacéo Estrutural

LEMPs: Ligas de Elemento Multiprincipal

LME: Ligas de Média Entropia

LRO: Ordenamento de longo alcance (Long Range Order, em inglés)
M2PS: Laboratorio Microestrutura e Propriedades em Processos de Solidificacao
MC: Monte Carlo

MD: Dinamica molecular (Molecular Dynamic, em inglés)

MET: Microscopia Eletrénica de Transmissao

MEV: Microscopia Eletrénica de Varredura

MO: Microscopia Optica

PAM: Potencial interatbmico de aprendizado de maquina

PDF: Pair distribucion function

Q: Energia de ativacéo

RA: Resfriamento em agua

SAED: Elétrons em Area Selecionada

SDRX: Difratometria de Raios-X Sincrotron

SRO: Ordenamento de curto alcance (Short Range Order, em inglés)
SS: Solucgbes Solidas

T: Temperatura

Tc: Temperatura critica de Curie

Tco, Te1 € Te2: Temperatura critica de ordenamento da liga
TEP: Energia Termoelétrica (ThermoElectric Power, em inglés)
TRIP: Plasticidade Induzida por Transformacao

TTT: Tempo — Temperatura — Transformacéao

TWIP: Plasticidade Induzida por Maclacéo

WC: Warren-Cowley
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x: Distancia Interatbmicas

p: Densidade de deslocamento

ours: Limite maximo de resisténcia a tracao (MPa)

AH g, Entalpia relacionada as mudancas no estado de SRO da amostra

AH 4r: Calor absorvido
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1 INTRODUCAO

Nos ultimos anos, uma nova classe de ligas metélicas, denominadas ligas de
elemento multiprincipais (LEMPs), tem atraido a atencdo de uma grande
quantidade de cientistas da area de ciéncia dos materiais [9-13]. Esses sistemas
se destacam devido a sua vasta gama composicional, e algumas ligas
apresentam excelentes propriedades mecanicas, com uma melhora simultanea
da resisténcia mecanica e ductilidade [10, 12—-14]. Por muitos anos, acreditava-
se que essas ligas eram constituidas por uma estrutura atbmica completamente
randdmica. No entanto, estudos atuais avaliam a contribuicdo da entalpia de
mistura na energia livre de Gibbs e sua influéncia na formacédo do fenbmeno
denominado ordenamento de curto alcance, do inglés "short-range order" (SRO)
[15]. Tal fendmeno é definido como a preferéncia local de ligacdo de um atomo
a outro atomo distinto especifico em pequenas distancias atdbmicas, incapaz
assim de se formar uma fase [16]. SRO nao esta restrito apenas as LEMPs;
algumas ligas binarias ja foram bastante estudadas, como os sistemas NiCr [1,
17, 18], CusAu [19] e FeCr [20]. Elas apresentam uma estrutura atdbmica n&o
randdémica, acompanhada de um certo grau de SRO, variando dependendo do
tratamento térmico aplicado. Acredita-se que o mesmo fendmeno possa ocorrer
nas LEMPs.

Desta forma, algumas pesquisas se direcionam a analisar a possibilidade do
SRO ser um novo caminho para melhorar as propriedades mecanicas nas
LEMPs [21-23]. Por meio de simula¢des computacionais, foi exposto que o SRO
pode afetar mecanismos de deformacdo como o comportamento das
discordancias [24-26] e a energia de falha de empilhamento [23]. Contudo,
experimentalmente ainda existem divergéncias e faltam reais evidéncias sobre
qgual o papel do SRO nas propriedades mecanicas [27, 28].

Devido a complexidade do fenbmeno de SRO, detectar e quantificar é um
grande desafio. Para mostrar diretamente a presenca de SRO, diversos métodos
de medicdo tém sido empregados, incluindo microscopia eletrbnica de
transmissao (MET) e difracao de raios-X (DRX) [28, 29]. Alguns poucos estudos
utilizaram outras técnicas, como a Estrutura Fina de Absorcdo de Raios-X

Estendida (EXAFS) [30] e a Funcédo de Distribuicdo Parcial de Pares (pair



distribution function, em inglés (PDF)) [30]. Embora MET, DRX, PDF e EXAFS
fornecam resultados valiosos, sua aplicacdo se torna desafiadora ao tentar
distinguir os resultados gerados por estes elementos, pois sao adjacentes na
tabela periddica, como € o caso da liga CoCrNi.

Tendo em vista 0 exposto, o presente trabalho pretende avaliar a influéncia
do SRO na LEMP CrCoNi equiatdmica, utilizando como comparacdo a liga
CrasNies, pois a mesma apresentam SRO e o ordenamento de longo alcance
(LRO) descrito na literatura [18, 31, 32]. A liga CrasNiss apresenta a precipitacao
da fase ordenada Ni2Cr ap0s longos tempos de tratamento térmico. O interesse
da pesquisa € adicionar a literatura informacdes sobre a formacdo de SRO na
liga CrCoNi, utilizando técnicas diretas como MET, difracdo de raios por
sincrotron (SRXD) complementando com métodos indiretos como anélise de
calor especifico (Cp) com o intuito de monitorar a evolucdo do fendmeno. Por
meio de simulacdes de dindmica molecular (MD) em conjunto com simulacées
de Monte Carlo (MC), buscou-se corroborar os resultados obtidos por Cp como
método de quantificagdo de SRO. Por meio da teoria funcional de densidade
(DFT), procurou-se obter a energia de formacao de fases ordenadas de longo
alcance na liga CrCoNi, visando otimizar a base de dados no método CALPHAD.
Por fim, aferir se a presenca de SRO promove alguma alteracdo nas
propriedades mecanicas utilizando analise de microdureza e tracao in-situ com

difracdo de Raios X usando radiacédo sincrotron.



2. OBJETIVOS

Identificacéo e caracterizacdo do fenbmeno de ordenamento de curto alcance
na liga Cri;Co33Niz3 € CrasNies, formada a partir de tratamentos isotérmicos a
475°C em diferentes tempos. Desta forma, avaliar a influéncia do SRO nas
propriedades mecanicas da liga Cr;3Cos3Nis3, por meio de analise de
microdureza e ensaio de trag&o in-situ com difracdo de raios X usando radiacao
de luz sincrotron. Aferir a influéncia do SRO na propriedade fisica da liga
Cr33Co33Nis3, utilizando de analise de calor especifico. Por fim, correlacionar os
resultados experimentais com métodos computacionais por dindmica molecular

em conjunto com Monte Carlo e densidade funcional de teoria.






3 REVISAO BIBLIOGRAFICA
3.1 Ligas Ni-Cr

As ligas a base de niquel sdo conhecidas devido a suas excelentes
propriedades, como alta resisténcia a corrosdo, tenacidade a fratura e boas
propriedades mecéanicas sob tracdo em altas temperaturas [1]. Dessa maneira,
sdo frequentemente utilizadas em aplicacdes industriais, por exemplo, em
componentes estruturais, como tubulacfes em sistemas de energia nuclear [33].
Devido a todas essas caracteristicas, a busca para entender os mecanismos de
formacao de fases ordenadas das superligas a base de Ni tem sido foco de
extensas pesquisas ha comunidade cientifica, para entender sua influéncia nas
propriedades mecanicas e de resisténcia a corroséo [1, 31, 34, 35].

As ligas Ni,;Cr;sFeg (INCONEL 600) e Nig,CrygFeq (INCONEL 690),
possuem grande aplicacdo na industria quimica e em reatores para a industria
nuclear [1]. A liga INCONEL 690 foi desenvolvida como substituta da liga
INCONEL 600, pois possui uma melhor resisténcia a corrosdo sob tensdo em
condicBes de operacdes em reatores. Esse aumento na resisténcia a corrosao é
provocado pelo aumento da quantidade de cromo, possuindo assim a
capacidade de passivacao efetiva durante a oxidagdo sem ocorrer a sensitizagao
[1].

Ambas possuem estrutura CFC em elevadas temperaturas. Contudo, devido
ao alto teor de cromo na liga 690, a fase ordenada ortorrdbmbica de corpo
centrado (ol6), referida na literatura como Ni,Cr, pode precipitar [1, 31, 35]. Essa
fase possui uma estrutura cristalina do tipo Pt,Mo (Figura 3.1) com simetria
Immm [1], sendo formada apés o envelhecimento na faixa de temperatura entre
300 e 590 °C (Figura 3.2), por uma grande quantidade de horas, dependendo da
composicao [31]. Esta fase ordenada possui 0 potencial de afetar de forma
deletéria as propriedades mecéanicas e/ou de corrosdo da liga, causando o
aumento da dureza e sua fragilizacdo, contragdo do parametro de rede da fase

CFC e 0 aumento da suscetibilidade a corroséo sob tenséo [34, 36].
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Figura 3.1 — Esquema da estrutura ordenada Ni,Cr com simetria Immm (linhas
sdlidas), no sistema Ni-Cr CFC com simetria Fm-3m (linhas tracejadas).
Adaptada [1].
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Figura 3.2 - Diagrama de Fases da liga CrNi (Adaptado [37]).

Entende-se que para as ligas Cr-Ni ndo estequiométrica (2 para 1 de Ni e Cr),
a cinética de ordenamento é mais lenta do que em relacdo as ligas
estequiomeétricas [35]. No caso da liga Cr33Nige, foOi reportado que a mesma sofre
reacdo de ordenamento de longo alcance em um periodo mais curto de tempo,

em relacéo as outras composi¢cdes néo estequiométricas, sendo nas primeiras



centenas de horas de envelhecimento em uma determinada faixa de temperatura
[1, 17]. Desta maneira, esta liga se apresenta como uma melhor opgéao para
estudar o efeito do ordenamento nas propriedades, pois possui uma cinética
mais rapida [31, 32, 35].

A importancia desta liga para a presente pesquisa, ocorre, devido ser a liga
binaria que apresenta uma composi¢cdo mais proxima da liga ternaria CrCoNi
equiatdbmica e possuir ordenamento descrito em literatura [32], além de possui a
mesma estrutura cristalina CFC a temperatura ambiente, quando nao realizados
tratamentos de envelhecimento por longos periodos. Sendo assim, é de
interesse utiliza-la como uma referéncia de ordenamento para a liga ternaria,
com o intuito de permitir uma melhor compreensdo dos mecanismos que

ocorrem neste fenbmeno.

3.2 Ligas de Elemento Multiprincipal (LEMPSs)

Ligas de média (LME) e/ou alta entropia (LAE), complexas e concentradas
(LCC) e Ligas de elemento multiprincipal (LEMPs) sao diferentes nomenclaturas
utilizadas para esta nova classe de materiais que possuem como caracteristica
principal a auséncia de um elemento principal em sua composi¢cao [38—41]. As
primeiras pesquisas sobre esses tipos de ligas se popularizaram a partir de 2004,
sendo um assunto relativamente recente na comunidade cientifica [42—46].
Desta forma, a ideia de abordar uma vasta gama de composicdes de ligas e 0
potencial para influenciar a estabilidade das fases através do controle da entropia
configuracional, trouxe a atencdo de uma grande quantidade de pesquisadores
na comunidade cientifica dos materiais [41], principalmente pelo fato de se ter
um grande campo composicional inexplorado, abrindo também a possibilidade
de se elucidar mecanismos ainda ndo compreendidos em ligas metélicas.

Os pesquisadores que deram a ignigdo para as pesquisas com essas ligas
foram Jien-Wei Yeh em Taiwan [42], Brian Cantor no Reino Unido [46], ambos
com publicagdes independentes em 2004, e S. Ranganathan na india, com uma
publicacdo néo independente em 2003 [47]. A motivacdo para a realizacao dos
estudos sobre este assunto foi “investigar a regido central inexplorada do espaco

do diagrama de fases de ligas multicomponentes” [46]. Além da exploracdo de



uma vasta gama composicional, estas novas ligas também foram motivadas pelo
conceito de que uma alta entropia configuracional pode favorecer a formagéo de
solugdes sdlidas (SS) monofasicas comparado a ligas com fases intermetélica
[42, 48]. Desta maneira, estas duas motivacdes impulsionaram a exploracao das
regioes interiores do espaco de composi¢ao hiperdimensional do diagrama de
fases, longe dos vértices, arestas e faces [41]. Promovendo, desta forma, a
obtencdo de ligas concentradas com composi¢Oes equiatdmicas (centro do
diagrama de fases) e composi¢des ndo equiatdomicas.

O interesse em estudar e desenvolver as LEMPs é cada vez maior, dado que
algumas composic¢des foram identificadas como sendo potenciais candidatas a
prover 6timas propriedades. Por exemplo, por meio de um mapa de Ashby
(Figura 3.3), Gludovatz et al. [2] expdem a comparacdo das propriedades de
algumas ligas de média e alta entropia em relacédo as ligas e outros tipos de
materiais ja produzidos, sejam eles ceramicos, polimeéricos e metéalicos. Neste
mapa, € possivel perceber que, em especial, a liga equiatbmica CrCoNi
apresenta propriedades de tenacidade a fratura e tensdo de escoamento
superiores as superligas de Ni, acos inoxidaveis, as ligas de tungsténio e a outras

ligas de Média/Alta entropia ja relatadas na literatura [2].
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Figura 3.3 - Mapa de Ashby de tenacidade a fratura x tensdo de escoamento
para varias classes de materiais, retirado de [2]. A figura expde a comparacdo
da liga equiatdmica CrCoNi, em relacéo a diferentes classes de materiais como
metais, polimeros e vidros metalicos. A combinacdo de resisténcia ao
escoamento e tenacidade a fratura sdo comparaveis a alguns a acos inoxidaveis
austeniticos [3—6] e superiores a todas as ligas de alta e média entropia relatadas

na literatura.

O objetivo desses gréaficos é comparar diferentes materiais com base em
varias propriedades simultaneamente, facilitando assim a selecdo dos materiais
mais adequados que possuem as propriedades superiores destacadas no
grafico. Como ilustrado na Figura 3.3, as ligas de alta/média entropia se
sobressaem em relacdo a outros materiais. No entanto, ainda existe uma lacuna
no entendimento das motivagcées que levam a essas propriedades superiores.
Tais ligas, assim como ligas convencionais, podem exibir intermetalicos em
nanoescala, precipitados ou SRO, que séo experimentalmente desafiadores no
que diz respeito a sua identificacao e influéncia [49]. Entretanto, diferentemente

das ligas convencionais que possuem campos composicionais bem mapeados
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em termos de microestrutura resultante e propriedades; nas LEMPs, estes
fendmenos ocorrem em composi¢Oes ainda majoritariamente inexploradas. As
ligas convencionais apresentam uma grande gama de pesquisas relacionadas a
otimizacao microestrutural como refinamento de grao, ajuste de fracGes de fase
ou morfologias [49]. Em contrapartida, devido as LEMPs serem uma classe de
ligas recente, tais mecanismos ainda estdo sendo estudados como forma de
aperfeicoar das propriedades mecanicas. Desta maneira, existe uma gama de

oportunidades de melhoria das propriedades mecanicas dessas novas ligas.

3.3 Sistema Cr-Co-Ni

A liga de Cantor foi uma das primeiras LEMPs desenvolvidas e é até hoje
uma das mais estudadas, sua composicdo € Cr,,Co,NiyoFe,oMn,, (em %
atbmica), apresentando na condicdo recozida uma estrutura cristalina
monofésica cubica de face centrada (CFC) [46]. A partir dela, varias outras ligas
foram derivadas [7], dentre elas, a que mais se destacou foi a Cr;3Co35Niz5 que
também pode apresentar estrutura monofasica CFC. O interesse nessa liga
ocorre devido as suas Otimas propriedades mecanicas em temperatura
ambiente, e sendo considerada uma das mais tenazes em temperaturas

criogénicas ja reportadas na literatura [2] (Figura 3.3 e Figura 3.4).
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(CFC) com tamanho de gréo equivalente, derivadas da composi¢ao da “liga de
Cantor” (Cr,yCo,¢NiyoFe,oMn,o, em % atdbmica). A figura expde que o sistema
CrCoNi é o que apresenta a maior resisténcia (limite de escoamento) e maior

ductilidade dentre todas as outras ligas avaliadas. Adapatado de [7].

Tal comportamento mecanico da liga Crs3Cos5Nisz5 € provocado por diversas
condigcbes que serdo aprofundadas a seguir. Primeiro, serd abordada a
contribuicdo dos elementos constituintes da liga nas suas propriedades. Apesar
de se inicialmente acreditar que seus elementos possuem raios atdbmicos
relativamente préximos, de forma a possibilitar que exista solugéo sélida, foi
demonstrado que essas ligas possuem uma alta componente de endurecimento
por solucdo sdlida [50]. Esse endurecimento pode ser explicado por alguns
fatores. Devido a presenca do Cr, que, por possuir um alto modulo de
cisalhamento e raio superior aos dos outros atomos, em especial Co e Ni, &
gerado um desajuste volumétrico, gerando alta componente de endurecimento
por solucdo sélida para a liga Cr;3Cos3Nis; [51]. Dessa maneira, esta
contribuicdo pode promover um aumento no limite de escoamento na liga.

Outra contribuicdo importante para a resisténcia mecanica dessas ligas pode
vir do refino de grao, sendo este, um dos mecanismos mais utilizados em ligas
para amplificar a resisténcia mecéanica. A partir dele, é possivel aumentar
significativamente a tenséo de escoamento [51]. O modelo de Hall-Petch (HP) é
0 mais utilizado entre os propostos na literatura para compreender a influéncia
do refino de grao nas propriedades mecéanicas. Este modelo pode ser aplicado
em estruturas CFC, cubicas de corpo centrado (CCC) e hexagonal compacta
(HC) puros e também pode ser utilizado em ligas [52]. Ele propde que o limite de
escoamento de uma liga metalica esta relacionado ao inverso da raiz quadrada
do tamanho de grdo do material, dessa maneira, construindo a relacao de Hall-
Petch (Equacéo 3.1):

1
oy, =09 +tk— (3.1

VD

Onde o, e k representam constantes dependentes do material (forca de
ligacbes atdbmicas e microestrutura), sendo o g, geralmente tensdo para

movimentar uma discordancia em um unico cristal (sendo muitas vezes utilizada
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a tensdo no escoamento) e o k conhecido como “locking parameter” sendo a
inclinacdo de Hall-Petch. Um material que apresenta um alto valor de k ira
possuir uma alta influéncia do refino de grédo nas propriedades mecanicas.
Metais CFC puros costumam apresentar um baixo valor de k em relacdes aos
outros metais, entre 80 MPa - m™%° para Au e 230 MPa - m™°° para o Ni [51]. O
refino de gréo foi estudado para a liga CrCoNi equiatdbmica e os resultados,
apresentados na Figura 3.5, mostram que essa liga apresenta um k = 248,7 HV
-um~%% [8], sendo superior a maioria das LEMPs CFC ja reportadas na literatura,
ou seja, para esta liga o refino de grao apresenta uma influéncia no aumento de

dureza da liga e, conseguentemente, um aumento na resisténcia mecanica do

material.
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Figura 3.5 - Grafico de dureza versus tamanho de grao com ajuste da equacao
de Hall-Petch para varias Ligas de elemento multiprincipal (LEMPS)

monofasicas, obtido por Huang et al. [8].

A maioria das ligas metalicas ducteis apresenta escorregamento de
discordancias como um dos principais mecanismos de deformacéo.
Dependendo da composicéo e temperatura, efeitos TWIP (plasticidade induzida
por maclacéo) e TRIP (plasticidade induzida por transformacéo de fase) também
podem ocorrer nestas ligas. Em ligas CFC, este mecanismo ocorre em ligas com

baixos valores de energia de falha de empilhamento (EFE), um fator importante
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na determinacdo dos mecanismos de deformacdo dominantes [51]. A liga
CrCoNi equiatdmica apresenta uma baixa EFE, na faixa entre 18 e 45 mJ - m™2,
semelhante a liga de Cantor e superligas a base de Co com diferentes elementos
de liga (MP35N/MP159) [9]. A baixa EFE produz grandes distancias entre as
discordancias parciais de Shockley, gerando uma dificuldade para a ocorréncia
do deslizamento cruzado, aumentando sua taxa de encruamento durante a
deformacéo plastica. Valores baixos, tipicamente inferiores a 45 mjJ - m™2 [53]
provocam a ativacdo do mecanismo TWIP, sendo este um mecanismo
secundéario de deformacdao adicional ao escorregamento das discordancias. Para
baixos valores da EFE, menores que 15 mJ - m~2, 0s mecanismos passam de
deslizamento de discordancias + TWIP para deslizamento de discordancias +
TRIP, em que a estrutura CFC se transforma em HC e/ou CCC [8]. Tais
mecanismos podem funcionar como barreiras para 0 movimento das
discordancias presentes na estrutura, podendo provocar um aumento da
resisténcia mecanica, coeficiente de encruamento, ductilidade e tenacidade a
fratura.

Porém, nem todos os mecanismos que podem influenciar as propriedades
mecanicas do sistema CrCoNi foram totalmente elucidados. Umas das possiveis
contribuicdes, que estd em grande debate na literatura e ainda néo foi bem
esclarecida é a presenca de SRO, que, devido a sua complexidade, torna-se
necessario a utilizacdo de técnicas avancadas de caracteriza¢do para elucidar
0s mecanismos envolvidos. A pequena escala em que o fenbmeno ocorre, aliada
a resultados contraditérios apresentados na literatura [27, 28], dificulta a

obtencéo de uma concluséo final sobre sua influéncia nas estruturas cristalinas.

3.4 Entropia e Entalpia em Solugfes Sélidas

Neste topico sera avaliada em termos de energia livre de Gibbs qual a
influéncia da entalpia e a entropia.
A energia livre de Gibbs (G5%°)para SS de uma determinada fase é
determinada pela Equacéo 3.2 exposta abaixo:
GSS = H5S — T (555) (3.2)
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Onde H5S é a entalpia de mistura para solucéo sélida, T é a temperatura e
§55 é a entropia de mistura para uma solugdo soélida. No caso de uma solucéo
sélida ideal, a entalpia de mistura é zero (HSS = 0) e a entropia configuracional
de mistura para um sistema composto de uma Unica fase simples (com uma

Unica subrede) pode ser definida pela Equacéo 3.3:
§55 = —R z x; In(x;) (3.3)

Para uma SS ideal, entende-se que os &tomos estdo distribuidos de forma
randémica, o mesmo é considerado para qualquer SS desordenadas. Contudo,
qualquer mudanca desta condicdo (H° = 0) pode gerar uma forca motriz para
a formacéao de arranjos atbmicos ndo aleatérios abaixo de uma certa temperatura
critica [41].

O arranjo atbmico nao aleatério em solugdes sélidas, pode ocorrer em duas
ocasides: i) Quando H5® > 0, que provoca uma tendéncia de separagdo de fases
e ii) Quando HSS < 0, significa a formacdo de um ordenamento, podendo ser de
curto alcance (SRO) ou longo alcance (LRO) [41]. Tanto a separacao de fases
como o ordenamento, sdo indicativos de diminuigéo da entropia configuracional

das estimativas ideais [41].

3.5 Ordenamento de curto alcance (SRO)

Estruturas ordenadas séo estruturas onde ocorre uma maior frequéncia
de ligacdo entre atomos distintos especificos do que em relacdo a atomos do
mesmo tipo [36]. Por exemplo para uma liga de composi¢cdo AB, uma estrutura
ordenada tera maior probabilidade de ligacédo atdmica entre os &tomos A-B invés
de A-A e B-B, configurando uma fase ordenada de longo alcance, do inglés long
range order (LRO). Estas fases ordenadas s&o formadas em baixas
temperaturas (em relacao a temperatura de fusédo), em condi¢des inviaveis para
formacao de fases intermetalicas ou solucfes aleatdrias. As mesmas possuem
composicdes em condi¢des estequiométricas simples ou quase simples, como
AB, A2B, AsB entre outras. A motivagéo para a ocorréncia deste fendbmeno de
ordenamento, pode ser interpretada como a energia de atracdo interatbmica

possuindo uma maior influéncia do que os efeitos de vibrag&o térmica [36].
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As estruturas ordenadas de curto alcance, do inglés short range order (SRO).
Sao formadas em temperaturas onde néo é possivel a formagcdo de matrizes
regulares de espécies atbmicas de longo alcance.

Para melhor entender a diferenca entre a ordem de longo alcance e a ordem
de curto alcance, sera considerado uma liga formada por dois atomos. Ambos
os elementos ocuparédo um reticulo quadrado 2D. De forma mais simples, sera
considerado que os atomos interagem apenas com seus vizinhos mais préximos
e que, em certas condi¢Bes termodindmicas, como baixas temperaturas em
relacdo a temperatura de fusdo, ocorre uma maior atracdo de ligacao entre
espécies diferentes, conforme exposto na Figura 3.6. A ordem de longo alcance
ocorre em uma temperatura critica (Tco), 0 que faz com que promova com maior
intensidade a ligacédo de a&tomos diferentes do que a ligacdo entre &tomos iguais,
resultando em uma grande regularidade na estrutura formando uma fase com
estrutura cristalina especifica (Figura 3.6 a)). O LRO tende a desaparecer
conforme aumenta a temperatura; neste caso, pares de ligacdo de atomos
diferentes tendem a perder sua regularidade. No entanto, se a temperatura nao
for muito elevada (Tc1), ndo ocorre por completo uma dissolugédo da estrutura
ordenada para a formacdo de uma solugédo solida totalmente aleatoria. Ainda
existe uma tendéncia de ligacdo entre atomos diferentes, mas em uma menor
regularidade, resultando, desta maneira, na ordem de curto alcance (Figura 3.6
b)). Caso a temperatura se eleve bastante, proximo da temperatura de fusdo

(Tc2), tem-se uma solugéo solida totalmente aleatdria (Figura 3.6 c)).

2

b) c

2 Ty | 3T,

1

n’ﬂ
S



16

Figura 3.6 — Configuracdes em baixa (a), média (b) e alta temperatura (c) para
uma liga binaria bidimensional em que ocorre interacfes atrativas entre espécies
diferentes (Tc2 > Te1 > Tco). 1: € a representacdo do ordenamento de longo
alcance (LRO), 2: a parte sombreada em azul representa a ordem de curto
alcance (SRO) e 3: representa uma estrutura totalmente aleatéria. Adaptado
[54].

SRO ou ordenamento quimico de curto alcance do inglés Chemical short
range order (CSRO) é definido como a atragdo preferencial de um atomo sobre
outro atomo distinto, afetando apenas os primeiros atomos vizinhos ao redor do
atomo central [16]. Dessa maneira, 0 SRO prevalece apenas nos primeiros pares
de camadas atdbmicas de um certo atomo da rede [16]. A literatura indica que tal
fenbmeno pode afetar as propriedades elétricas, térmicas e mecénicas de ligas
metalicas [36, 55, 56]. Desse modo, este campo de estudo apresenta um grande
interesse na comunidade cientifica com analises e experimentos datados desde
Flinn, em seu trabalho nomeado “Electronic Theory of Local Order” de 1956 [57].

Uma das principais maneiras de quantificar o SRO é usando o parametro de
Warren-Cowley (WC) [58]. Nele é possivel mensurar a correlacao entre os pares
de elementos i e j diferentes da condicdo aleatoria. O parametro de WC para
materiais multicomponentes é definido na Equacéo 3.4.

alt =1-— im) (3.4)

ij
C.
]

onde a;; € o parametro de Warren-Cowley para um atomo do tipo i e um atomo
do tipo j na m-ésima distancia do vizinho mais préximo, Pi(jm) € a probabilidade de
encontrar um atomo do tipo j na m-ésima distancia do vizinho mais préximo de
um atomo do tipo i, e ¢; € a concentracdo de atomos do tipo j na liga. Valores
positivos desse parametro indicam uma aversdo entre atomos distintos,
enquanto valores negativos denotam uma ligacdo preferencial; assim, esse
parametro fornece informacdes simples e diretas sobre a natureza da
preferéncia de ligacao dos elementos.

SRO pode existir em ligas ndo estequiométricas, onde LRO néo é possivel

ou em temperaturas acima da Tcopara ligas estequiométricas que possuem LRO
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em temperaturas abaixo ou igual a Tco[36]. Segundo Marucco [36], uma estrutura
ordenada de curto alcance se desenvolve na matriz em estagios iniciais de
envelhecimento e pode ser formado tanto por resfriamento lento como
tratamento térmico de recozimento apos a) resfriamento rapido a partir da
temperatura de homogeneizacéo, b) deformacéo ou c) irradiacdo neurdnica.

A presenca do fenémeno de SRO ja foi amplamente estudado em algumas
ligas binarias [1, 17, 19, 20, 35]. Stephan et al. [17], avaliou por meio de técnicas
como microscopia eletronica de transmissdao (MET), microdureza e
ThermoElectric Power (TEP), a influéncia do Fe na cinética de transformacéo da
liga cubica de face centrada INCONEL 690, variando os teores de ferro de 0 a
3% sendo Ni o balanco (Figura 3.7). Seus resultados expuseram que em teores
de ferro entre 1 e 3% em peso ndo modificam a cinética de ordenacgéo abaixo de
450°C e a medida de TEP permitiu a deteccéo precisa da formacdo do LRO
(Ni,Cr), e até mesmo os clusters de SRO para a formacao da fase ordenada de
longo alcance. Gwalani et al. [1], por meios de avaliacdes experimentais como
difratometria de Raios-X Sincrotron (SDRX), MET e APT (Atom probe
tomography), detectou a aglomeracdo de Ni nos estagios iniciais do
envelhecimento isotérmico a 475 °C em uma solucéo solida aleatéria de CrssNiss,
onde as composicoes desses aglomerados sao do tipo NixCr (x =3 a 9). Esses
aglomerados podem ser associados ao SRO no sistema, que futuramente iréo

se transformar em dominios de LRO do tipo Ni,Cr.
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Figura 3.7 - Curvas de transformacgédo, tempo e temperatura (TTT), para
formacdo da fase ordenada de longo alcance da liga Ni-Cr com diferentes

concentracfes de Fe. Adaptado de [17].

No caso das LEMPs, era pressuposto de que elas formavam solucéo sélida
totalmente desordenada, ou seja, cada elemento iria possuir a probabilidade de

ocupar uma posi¢do atdbmica igual a sua fragdo molar (a;} = 0 para todos os

pares atbmicos) [9]. Contudo, nos ultimos anos, esta ideia comegcou a ser
guestionada. Este questionamento se iniciou pela a avaliacdo da influéncia da
entalpia de mistura para determinar a estabilidade de fases, obtidas em baixas
temperaturas. Diversas LEMPs exibem decomposicdo da solucdo solida
desordenada em temperaturas intermediarias, tornando-se uma mistura
multifasica onde fases ordenadas estao presentes [9]. Desta maneira, especula-
se que, assim como ocorre em ligas binarias que sofrem o ordenamento atbmico
em sua estrutura [59], LEMPs que compartilham deste fenbmeno também devem
ter regimes de temperatura em que cada elemento possui uma preferéncia para

com ligagbes quimicas com outros elementos, assim ocupando sitios



19

preferenciais na rede cristalina. Essa preferéncia de organizacao pode formar
pequenos agrupamentos com ordenamento de curto alcance. Mesmo com o
SRO, essa estrutura ainda pode ser entendida como a mesma fase, mas em
uma condicdo ndo mais totalmente aleatoria.

A importancia de avaliar a influéncia do SRO nas LEMPs é que alguns
estudos sugerem que este tipo de ordenamento pode influenciar a energia de
falha de empilhamento e mecanismos de deformacado, portanto promovendo
mudancas no comportamento mecanico [9]. Inclusive, ndo estd claro no
momento o quao significativo este ordenamento pode ser e o quanto ele é capaz
de impactar as propriedades. Estas duvidas estdo relacionadas a grande

dificuldade em quantificar este fenébmeno, como sera descrito a seguir.
3.6 Dificuldades de deteccédo do SRO para LEMPs

Devido a complexidade composicional presente nas LEMPs em conjunto com
a pequena escala na qual o fenbmeno de SRO influencia na microestrutura,
torna-se um desafio a deteccdo da presenca do SRO. A partir destas
dificuldades, varias técnicas foram apresentadas na literatura como possiveis
métodos de visualizacdo do fenbmeno, sendo elas técnicas de deteccéo diretas
e indiretas, sendo esta Ultima mais utilizada de forma qualitativa. Tais caminhos
de visualizagdo do SRO seréo discutidos com maior profundidade adiante. Estas
dificuldades sdo ainda mais pronunciadas nas ligas com Cr, Co e Ni, foco deste

trabalho. Portanto, esta secao ira focar nestas ligas.

3.6.1 Técnicas de deteccao diretas

A Microscopia Eletrénica de Transmissdo (TEM) foi empregada em varios
trabalhos, nos quais a presenga de intensidades difusas em posi¢des 1/3{422}
em padrdes de difracdo de area selecionada (SADPs) na dire¢cdo <111> e em
posicoes 1/2{311} em SADPs na direcdo <112> foram associadas ao fenémeno

de SRO sendo detectadas em superligas de Ni e algumas MEAS [16, 28, 29, 35,
60—63]. Contudo, recente estudo de Coury et al. [64] expo que a ocorréncia
destas intensidades difusas vistas em ligas CFC podem nao estar relacionadas

com o fendbmeno de SRO. Neste trabalho, foi detectou tal fendbmeno em
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elementos puros, como Ni e Al, nos quais ndo ha a possibilidade de existéncia
do SRO. Desta forma, os pesquisadores avaliaram outras possiveis influéncias
gue poderiam causar o surgimento dessas intensidades difusas, sendo elas (1)
espalhamento térmico difuso, (2) intersecdes de bandas de Kikuchi, (3) defeitos
planares como falhas de empilhamento ou nanomaclas, (4) efeitos de lamina fina
e (5) artefatos na preparacao da amostra; contudo, nenhum destes pode explicar
as reflexdes adicionais. Ao final da pesquisa, foi inferido por meio de simulac¢des
que os espalhamentos difusos observados nos metais CFC estariam
relacionados a deteccdo das zonas de Laue de alta ordem, do inglés higher-
order Laue zones.

Técnicas como EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure, em inglés)
e PDF (Pair Distribution Function, em inglés) também foram utilizadas como
meétodos de deteccdo. Zhang et al. [65] em seus estudos sobre o SRO na liga
de CrCoNi, realizou analises de PDF a partir de difracdo de raio-X e de néutron,
no qual nao foi possivel distinguir o comprimento de ligacédo e as vibracdes de
pares entre diferentes espécies atdmicas, devido ao tamanho atdbmico muito
semelhante e as propriedades de espalhamento de raios X ou néutrons
comparaveis. Contudo, a analise por EXAFS se mostrou promissora como uma
técnica de deteccdo, embora tenha obtido algumas ressalvas devido as bordas
k dos elementos Cr, Co e Ni serem proximas umas das outras, dificultando a

precisao dos resultados obtidos [66].

3.6.2 Técnicas de deteccdo indiretas

Como € esperado que o SRO influencie as propriedades do material, algumas
medicbes indiretas também sdo interessantes para avaliar a presenca do
fendbmeno. As propriedades medidas incluem microdureza [17], nanodureza [22],
resistividade elétrica [62, 67], dilatometria [68] e medida de calor especifico
(através de calorimetria diferencial de varredura) [18]. Normalmente, essas
medicdes sdo empregadas como técnicas complementares as medicdes diretas,
pois tais mudancas nas propriedades podem ser afetadas por diferentes
mecanismos, como a presenca de segundas fases, efeito de defeitos como

discordancias e vacancias, entre outros. Desta forma, torna-se necessario
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verificar se as alteracdes detectadas ndo sao provocadas por outros fendémenos
além do SRO.

3.6.3 Simulagbes computacionais

Como mencionado anteriormente, a deteccdo do SRO escapa a maioria das
técnicas experimentalmente disponiveis. Outra abordagem seria realizar
simulacdes na escala atdmica, que possui precisdo para identificacdo do SRO.
No entanto, enfrentam grandes desafios para identificar com precisdo as
condic¢des termodinamicas e cinéticas nas quais o SRO é formado e seu impacto
nas propriedades do material [54].

Algumas pesquisas optaram por utilizar simulacbes para obter uma
compreensao mais aprofundada do fenémeno de SRO. Lingyu Zhu e Zhao Xuan
Wu [69], em seus estudos utilizando teoria funcional de densidade (Density
functional theory (DFT)) e dindmica molecular em conjunto com Monte Carlo
(MC), avaliaram em trés ligas CrCoNi, VCoNi e CrCoNiFeMn a influéncia do SRO
na energia de falha de empilhamento. Por simulacéo de DFT todas as ligas foram
avaliadas no estado de solugcédo atdémica randomica. Como resultado, as trés
ligas apresentam baixas EFE intrinsecas, sendo semelhantes entre elas.
Portanto, sdo propicias a sofrer o efeito TWIP. Através de simulacdes de MD-
MC, avaliaram as ligas com a influéncia do SRO, e os resultados indicaram que
a liga VCoNi foi a que apresentou maior concentracdo de SRO, seguida por
CrCoNi e CrCoNiFeMn. A presenca do SRO resultou em um aumento da EFE
em relacdo a condicdo de solucédo sdlida aleatéria. Concluiram, portanto que o
SRO exerce uma grande influéncia nas EFE intrinsecas e extrinsecas, mas
apresenta efeitos mais sutis nas EFE instaveis, resultando em comportamentos

de discordéncia e maclagem discrepantes.

3.7 Influéncia do SRO nas propriedades mecéanicas

Estudos foram realizados utilizando simulacées para compreender a
influéncia do SRO nas propriedades mecanicas nas LEMPs. Yang et al. [70], por
meio de simulagdes de MD de nanoindentacgédo, avaliaram o efeito do SRO nas
propriedades mecéanicas na liga de CrCoNi. Os resultados obtidos na pesquisa
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mostraram que ocorreu um aumento da dureza com o aumento da presenca do
SRO na liga, sendo que o fendbmeno de SRO atua como uma barreira para a
nucleacao de discordancias, além de induzir intera¢des de deslizamento cruzado
de discordancias dissociadas, constricdo de discordancias estendidas e loop de
discordancias prismatico, observadas durante o processo de nanoindentacao.
Contudo, como discutido anteriormente, o fenOmeno de SRO apresenta
grandes dificuldades de caracterizagdo experimental, inviabilizando o
entendimento completo de sua influéncia nas propriedades mecéanicas gerando
certas divergéncias na comunidade cientifica. Yin et al. [27] citam que sob
condic@es tipicas de processamento, SRO em CrCoNi € negligenciavel ou néo
tem efeito sistematico mensuravel na resisténcia mecanica. Contudo Zhang et
al. [28] afirmam que um certo grau de ordenacao local na escala nanométrica
pode ser adaptado através de processamento termomecanico, proporcionando
um novo caminho para aprimorar as propriedades mecanicas de ligas de média

e alta entropia.
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4 MATERIAIS E METODOS

Os materiais e métodos que foram utilizados na realizacdo deste trabalho

estdo organizados no fluxograma da Figura 4.1 e detalhados no decorrer deste

capitulo.
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Figura 4.1 — Fluxograma com o0s materiais e métodos que foi utilizado neste
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trabalho.

4.1 Célculos Termodinamicos

Os célculos termodinamicos computacionais foram realizados através do
método CALPHAD no software Thermo-Calc®. A base de dados utilizada é a de
dados comercial para ligas de alta entropia (TCHEADS), na qual o sistema ternario
Cr-Co-Ni e todos os seus respectivos binarios sdo abrangidos em toda a faixa
de composicao e temperatura. A base de dados utilizada para a liga binaria foi a
comercial para superligas a base de niquel (TCNI11).

O objetivo para a realizagcédo dos calculos termodinamicos é estimar a faixa
de temperatura e determinar a temperatura minima (T,,,) em que as ligas
Cr33Co33Niz3 € Crzz Nigg apresentam um campo monofasico CFC. Dessa
maneira, tornando possivel determinar a temperatura para a realizagdo dos
tratamentos térmicos de homogeneizacdo e recozimento com o intuito de
promover a recristalizagdo que ira resultar em uma microestrutura CFC, caso a

amostra seja resfriada rapidamente.
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A partir dos resultados dos calculos termodinamicos, foi possivel prever
possiveis fases ou precipitados que possam se formar, promovidas pelos longos
tratamentos de envelhecimento a 475 °C.

4.2 Fabricacéo e Processamento das ligas

As composi¢des Cr33C033_,Nizz,, (X=0, 33) foram produzidas a partir de
matérias-primas de alta pureza (acima de 99.9% de pureza ou superior) fundidas
em atmosfera inerte de argdnio usando forno a arco fabricado pela Buhler GmbH,
modelo AM, com camara de alto vacuo, gerador com ignicao rf, sistema de alto
vacuo, com manipulador de amostras e sistema para vazamento das amostras
fundidas na camara. As amostras foram refundidas no minimo 5 vezes para
garantir homogeneidade. Dessa forma, foram produzidas amostras com cerca
de 16 gramas.

As amostras foram homogeneizadas a 1200 °C por 4h em forno resistivo,
para remover micro segregacdes advindas da estrutura bruta de fusdo. Apés a
homogeneizacéo, foram laminadas a quente a 1150°C até atingir uma espessura
de 2 mm e resfriadas rapidamente em agua. Posteriormente, foram laminadas a
frio com uma redugao de 50%, em laminador FENN com capacidade de 40
toneladas e equipado com dois cilindros de 150 mm de diametro por 350 mm de
altura. Posterior a laminacao, as ligas Cr;3Co33Niss; € NiggCrs; foram usinadas
nas dimensdes especificas para a realizacdo do ensaio de tracdo juntamente a
ensaios de difracao in situ utilizando radiacédo sincrotron e analises ex-situ (single
shots) também por SDRX, analise de calor especifico e microdureza.

Ap6s a usinagem, todas as amostras passaram por um processo de
recozimento a 1000 °C por 1 hora, para gerar alivio de tensdes causadas pela
laminacgéo a frio e promover uma microestrutura homogénea e recristalizada com

graos equiaxiais.

4.3 Analise Quimica

A analise de composicdo quimica das amostras foi realizada por meio do EDS
(Energy Dispersive X-Ray Spectroscopy, em inglés) em um microscopio

eletrbnico de varredura Philips XL-30 FEG disponivel no Laboratério de
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Caracterizacdo Estrutural (LCE), localizado na Universidade Federal de Séo
Carlos. Esta andlise possui o intuito de quantificar o teor dos elementos Cr, Co
e Ni, avaliando desta maneira se a composicao das amostras é a composicao

nominal esperada.

4.4 Tratamentos Térmicos

Os tratamentos térmicos foram realizados no forno mufla 3000-10P-CE-INOX
da EDG, e para afericao da temperatura foi utilizado um termopar tipo K. Todas
as analise de tratamento térmico foram feitas no laboratério de anélises térmicas
e termogravimeétricas (LATTE).

Com o intuito de avaliar a influéncia da temperatura e tempo de tratamento
térmico na formacdo do SRO, as amostras passaram por tratamento de
envelhecimento a 475 °C, com tempos diferentes. Esta temperatura foi escolhida
a partir dos resultados mostrados por Stephan et al. [31], que em sua pesquisa
foi demostrado por meio de um gréfico TTT (Figura 3.7), nessa temperatura a
transformacao de ordenamento de longo alcance da liga Cr-Ni ocorre em menor
tempo, sendo o denominado nariz da curva TTT.

Portanto, as amostras foram envelhecidas a 475°C em diferentes tempos
sendo estes 1, 10, 100, 170 e 240 horas com resfriamento rapido em agua. Os

detalhes destes tratamentos térmicos estdo expostos na Tabela 4.1 abaixo:

Tabela 4.1 - Lista das condicbes dos tratamentos térmicos apos o

processamento por laminacao a quente e a frio.

Notacdes das ligas Condicdes dos tratamentos térmicos
Recristalizada 1000 °C/1 h + RA
1 h envelhecida 1000 °C/1 h+ RA+475°C/1h +RA
10 h envelhecida 1000 °C/1 h+ RA + 475 °C/10 h + RA
100 h envelhecida 1000 °C/1 h + RA + 475 °C/100 h + RA
170 h envelhecida 1000 °C/1 h + RA + 475 °C/170 h + RA
240 h envelhecida 1000 °C/1 h + RA + 475 °C/240 h + RA

RA: Resfriamento em agua


https://www.dema.ufscar.br/pt-br/institucional/infraestrutura/laboratorio-de-hidrogenio-em-metais-lh2m
https://www.dema.ufscar.br/pt-br/institucional/infraestrutura/laboratorio-de-hidrogenio-em-metais-lh2m
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4.5 Caracterizacdo microestrutural

O objetivo desta etapa foi identificar experimentalmente a composicédo das
ligas, as fases presentes no material assim como sua morfologia e composicao,
dessa forma avaliando possiveis alteragfes na microestrutura provocadas pelos
tratamentos de envelhecimento.

As amostras foram analisadas por difracéo de raios X em sincrotron (SXRD)
sob as seis condi¢cdes de tratamento térmico apresentadas na Tabela 4.1. As
dimensdes das amostras foram de 7 x 4 x 1 mm3. As andlises foram realizadas
na linha de luz PO7 de PETRA lll, no centro Deutsches Elektronen-Synchrotron
(DESY) (Bahrenfeld, Hamburgo, Alemanha), operando a 87,1 keV (0,142346 A).
Um padréo LaBe foi utilizado para calibrar a distancia entre a amostra e o
detector, o angulo de inclinagdo do detector e a posi¢cdo do centro do feixe. Um
detector 2D Perkin-Elmer com resolucéao de 2048 x 2048 pixels foi utilizado para
a aquisicao de imagens. A integracdo dos dados foi realizada usando o software
PyFAl, com 1024 pontos, convertendo para intensidade em funcao de dois-theta
(28). O objetivo desta andlise foi identificar as fases presentes ap6s o processo
de tratamentos térmicos.

As andlises de microscopia oOptica (MO) foram feitas em um microscopio
optico Olympus, em diferentes magnificacdes entre 50 e 1000x. A partir dela foi
obtido as imagens da miscroestrutura do material para que seja realizado a
afericdo do tamanho de grdo nas amostras.

As analises de microscopia eletronica de varredura (MEV) foram realizadas
no microscopio Philips XL-30 FEG, equipado com EDS. Para essa analise as
amostras foram embutidas, lixadas até 1500 micras, e polidas com alumina, a
fim de preparar a superficie para analise por microscopia. As amostras
analisadas neste equipamento foram nas condi¢Oes recristalizadas e tratadas
termicamente a 475°C por 240 horas.

A andlise de microscopia eletronica de transmissdo (MET) foi conduzida em
um microscopio FEI Tecnai G2 F20 FEG, operando a 200 kV. As amostras
tiveram sua espessura reduzida mecanicamente até aproximadamente 50 = x =

30 micra e entdo foram preparadas por eletropolimento em um equipamento
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Struers-TENUPOL utilizando solucéo de acido perclérico 25% e etanol 75%, a 0
°Ce30V.

4.6 Determinag&o do Tamanho de Gréo

Esta andlise foi realizada nas amostras nas condi¢des recristalizadas e
envelhecidas a 475 °C por 240 horas. O intuito é avaliar a influéncia dos
tratamentos de envelhecimento no crescimento dos gréos. As dimensfes das
amostras foram de 7x4x1 mm3,

Para a determinacéo do tamanho de grdo médio (d), foi utilizado o método do
intercepto linear de Heyn, de acordo com a norma ASTM E112 (Standard Test
Methods for Determining Average Grain Size) [71]. Este método consiste em um
arranjo de linhas horizontais, verticais e diagonais para cada uma das regifes
analisadas. Os valores apresentados foram o tamanho de grao médio e o desvio

padrao, obtidos a partir de quatro campos para cada condicéo.

4.7 Simulagbes Atémicas

Cabe ressaltar que esta parte do trabalho foi realizada em colaboracdo com
0s pesquisadores Profs. Drs. Pedro Moreira (Universidade Federal de Sao
Carlos) e Rodrigo Freitas (Massachussetts Institute of Technology). A
configuracdo quimica de equilibrio dependente da temperatura na liga
Crs3Cos3Niss foi obtida por meio de simulagdes de Monte Carlo (MC) com troca
de &tomos, utilizando o algoritmo Metropolis-Hastings [72]. Seguindo a
metodologia estabelecida em referéncia [73]. Foram coletadas estatisticas a
partir de 40 simulacdes de MC independentes e convergentes em tamanho,
utilizando supercélulas cubicas CFC com 4000 atomos. Partindo de
configuracbes quimicamente aleatdrias com atomos de Cr, Co e Ni distribuidos
aleatoriamente na rede CFC, foram realizadas 30 tentativas de troca de atomos
por atomo (totalizando 60.000 tentativas). Essas simulacbes foram repetidas
desde a temperatura ambiente (25 °C) até o ponto de fusdo (1427 °C) em
intervalos de 100 °C, utilizando parametros de rede que consideram a expansao
térmica na temperatura de simulacéo associada. A estrutura inicial e final de

cada simulagéo fora relaxada (a partir da minimizagéo de energia) em volume
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fixo antes de avaliar as energias coesivas do estado aleatério e do equilibrio
térmico, respectivamente.

Todas as simulagbes foram realizadas dentro do cdédigo LAMMPS39,
utilizando um Potencial de Tensor de Momento [74] que foi previamente treinado
com bancos de dados ab-initio de alta fidelidade, projetados sistematicamente
para capturar o SRO e seus efeitos na estabilidade de fase e em outras
propriedades de materiais [75].

4.8 Density Functional Theory (DFT) e Calculos CALPHAD

Os célculos de DFT foram realizados no software Quantum Espresso. Foram
executados calculos de relaxamento em um conjunto de estruturas: Cr puro nas
formas CFC e CCC, Ni puro nas formas CFC e CCC, Co puro nas formas CFC
e HC. A fase M2Cr também foi calculada com as composi¢cées CrCoz e CrNia.
Antes dos calculos, foram realizados testes de convergéncia para encontrar
parametros de entrada adequados. Os valores convergentes das energias de
corte foram 220 Ry e 1000 Ry para todas as estruturas. O valor da malha k foi
20x20x20 para todos os metais cubicos puros, e as outras estruturas tinham
valores de malha k da mesma magnitude.

A energia da estrutura Co2Cr convergente (6,44 kJ/mol) foi inserida na
avaliacdo termodinamica do sistema Co-Cr-Ni-Al desenvolvido por Gheno e
colaboradores (-7,51 kJ/mol) [76], nos calculos termodinamicos via CALPHAD.
A energia de formacao para a fase Ni2Cr foi adicionada a partir da avaliagao
realizada por Chan e colaboradores [77]. A fase M2Cr foi definida como uma

solucéo sdlida de substituicdo simples, com M sendo Co ou Ni.

4.7 Estudos das Propriedades Mecanicas e Fisicas

Foi avaliada a influéncia do SRO nas propriedades mecéanicas e fisicas nas
ligas Cry3Co33Nis; € CrysNig,. Dessa maneira, foram realizadas analises nas
amostras nas condi¢cdes recristalizadas, que seriam, em tese, a condicdo sem
SRO, e nas condic¢Oes tratadas termicamente a 475 °C por 1, 10, 100, 240 horas.
Assim, foi possivel obter a influéncia do tempo dos tratamentos na formacao do

SRO e nas alteracdes das propriedades.
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4.7.1 Analise de Calor especifico sob pressado constante (C,)

Ambas amostras, Cr33C033Nis3 € NiggCrs3, tiveram sua capacidade térmica
sob pressao constante (C,) analisadas por meio da calorimetria diferencial de
varredura (DSC). O intuito desta analise é avaliar a ocorréncia de reacdo de
ordem/desordem nas amostras envelhecidas.

As medicdes foram realizadas em amostras de ~40 mg sob um fluxo de Ar
com um dispositivo Netzsch—-DSC 404C a uma taxa de aquecimento de 10
°C -min~! e resfriamento de 40 °C - min~!. Todas as andlises foram realizadas
na faixa de temperatura de 100 °C a 700 °C. As condi¢cdes das amostras foram:
recristalizadas e envelhecidas isotermicamente a 475 °C por 1, 10, 100 e 240
horas. Foram realizados dois ciclos de aguecimento e resfriamento, com o intuito
de avaliar o efeito do resfriamento lento no processo de ordenamento na liga.
Um cadinho vazio de platina foi medido como linha base de referéncia e foi
utilizado a safira como material de referéncia, de acordo com a ASTM E1269-11
[78]. O C, foi calculado usando o software Netzsch Proteus® de acordo com o
método descrito na literatura [78]. A avaliacdo da precisdo do DSC foi realizada
utilizando um padrdo de cromato de potassio (K2CrOa4). Foram realizadas trés
corridas, durante as quais os valores de entalpia no pico exotérmico foram
determinados. Esse procedimento permitiu o célculo do erro associado a andlise.
O erro na medida da capacidade térmica foi estimado de ~4,3%.

O método de Kissinger foi utilizado para calcular a energia de ativacdo nas
reacdes exotérmicas obtidas na condicao recristalizada para ambas as ligas. A
equacao de Kissinger [79] é apresentada abaixo equacao 4.1.

In (%) = R_Tci +C (4.1)
onde B € a taxa de aquecimento, T,, € a temperatura maxima, Q € a energia de
ativacdo e C é a constante. A energia de ativacao foi obtida das curvas de Cp a

partir da inclinagdo do grafico In (ﬁk/Tpl-95) vs. 1/RT, (de acordo com a Eq. 4.1).

O desvio padrao do grafico também foi calculado.
As energias das reacdes exotérmicas e endotérmicas foram calculadas pela
integracdo numeérica das areas delimitadas pelas curvas de analise térmica de

ambas as amostras em todas as condi¢des de tratamentos térmicos.
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4.7.2 Ensaio de Dureza

Os ensaios de dureza foram realizados em todas as condi¢des de tratamento
térmico mencionadas na Tabela 4.1. Todas as amostras possuiam dimensdes
de 7x4x1 mm3,

Foi utilizado microdurémetro Shimatzu H100C, disponivel no laboratorio
Microestrutura e Propriedades em Processos de Solidificacdo (M2PS) do
DEMa/UFSCar, com um indentador Vickers. Foi aplicado uma carga de 200 g
(1,96 N) por 10 s em amostras polidas. Cada amostra foi submetida a 12

indentacdes aleatoriamente espacadas seguindo a norma ASTM-E112-12 [80].

4.7.3 Ensaio de Tracdo com DRX in-situ em Sincrotron

O experimento de difracao de raios-X por sincrotron (SDRX) de alta energia
foi conduzido na linha de luz PO7 de PETRA IlI, no centro Deutsches Elektronen-
Synchrotron (DESY) (Bahrenfeld, Hamburgo, Alemanha). A linha de luz foi
operada com uma energia fixa de 87.1 keV (A = 0,14 A). Devido a alta energia
de fétons e o fluxo da linha de luz P07, é possivel a caracterizacao in-situ,
permitindo avaliar o tempo da transformacdo estrutural em um regime de
“subsegundos” [81].

A Figura 4.2 a) ilustra esquematicamente a configuracdo do teste de tracéo
in-situ utilizando raios X a partir de radiacdo sincrotron. A amostra de teste de
tracdo, exposta na Figura 4.2 b), foi localizada entre o feixe incidente e o detector
de area e sera colocada a uma distancia de aproximadamente 1,2 m da amostra
de tracdo. As analises foram conduzidas em ambas as amostras Cr;3Cos;3Nigs €
Cr33Nige, Nas condigdes recristalizadas e tratadas termicamente a 475 °C por

240 h. A dimensao das amostras para este ensaio esta exposta na Figura 4.2 b).



31

Longitudinal, ¢ =90°

a) Carga de tragdo

; i Vetor de
Fs;z-gj(e I espalhamento
Sincrotron | 26nk1

— — | ¢ »7 .........................

— T Beamsto

‘J B) p“ ‘ Transversal, ¢ = 0°
Sistema de '
fendas ﬁ o
R 20,00 mm

b) — 11,ao mm

3,00 mm
=S
|
==
I
8
3

/|

! 20,28 mm 1 |

I 30,00 mm

40,00 mm

Figura 4.2 — a) llustracdo esquematica da configuracéo teste de tracdo in-situ
utilizando raios X a partir de radiacéo sincrotron. Onde 2e;,;,; € 0 angulo entre os
feixes incidentes e difratados. b) llustracdo do corpo de prova utilizado para o

ensaio.

O ensaio de tragéo foi realizado em temperatura ambiente a uma taxa de
deformacdo 107 s?. O feixe incidente possui dimensdo de aproximadamente 1
mm? e foi alocado perpendicularmente ao corpo de prova (CP) de tracdo, de
forma que penetre no centro da secéo da area util do CP. Padrbes de difracdo
bidimensionais foram coletados pelo detector de area a cada 1 s durante o teste
de tracdo. Uma medicdo de uma amostra de LaBs padrao foi realizada para
calibrar a distancia do detector. O software pyFAl foi utilizado para integrar os
padrées de difracdo bidimensionais coletados em 360° em graficos de 20 por
intensidade.

Com base nos resultados obtidos pelo ensaio de tracdo, foram aferidos
tensdo de escoamento (o), limite maximo de resisténcia a tracao (oyrs) € a
deformacéo na fratura (gr) obtido pelas dimensdes dos corpos de prova. Todos
0s ensaios de tracao foram realizados sem a utilizacdo de um extensémetro.

Foi realizado analise da densidade de discordancias e do comportamento de
tracdo na liga Cr33CossNiss3, utilizando a técnica de integracdo na direcao

transversal, cobrindo uma faixa azimutal de 0° + 20°. Por meio da funcdo pseudo-
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Voigt, 0os oito picos da estrutura cristalina cubica de face centrada (CFC) (111,
200, 220, 311, 222, 400, 331, 420) foram ajustados precisamente. Além disso, 0
alargamento instrumental foi efetivamente removido dos padrbes obtidos,
referenciando o padrdo LaBs. A implementacdo subsequente do método
modificado de Williamson-Hall envolveu a medicao da largura total a meia altura
(B) e da posicao do pico (8) dos picos identificados. A densidade resultante de
discordancias (p) foi plotada em fungdo da deformagédo usando a inclinagéo

derivada dos dados.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Composicao Quimica

A Tabela 5.1 exibe a composicao das ligas Crs3CossNis3 e CrasNiss obtidas
por EDS. Desta forma, é possivel avaliar que, a partir dos resultados obtidos, a
concentracdo medida dos elementos Cr, Co e Ni para ambas as ligas ndo variou
da composicdo nominal desejada, mostrando que durante a producédo da liga
nao houve perda de elementos de liga.

Tabela 5.1 — Composicdo das ligas Crs3CossNisz e CrasNiss em porcentagem
atomica.

Ligas Composicéo
Cr Co Ni
Cr33Co33Nis3 33,6+0,1 33,3+0,1 33,1+0,1
CrasNies 358+1)9 - 64,2+ 19

5.2 Estudo de equilibrio de fases

A Figura 5.1 exibe o equilibrio de fases das ligas Cr33Co33Niz3 € CrasNise
através do método CALPHAD com dois diferentes bancos de dados, TCHEAS5
para a liga ternaria e TCNI11l para a liga binaria. A partir dos calculos
termodinamicos, no estado de equilibrio, o material se solidifica em uma
estrutura monofasica CFC em aproximadamente 1440°C para a liga ternaria e
aproximadamente 1400°C para a liga binaria. Por volta de 700 °C na liga ternaria,
€ exposto que se inicia a formacdo da fase Sigma, e no caso da liga binaria,
temos uma pequena formacao de fase CCC abaixo de 700°C. Por volta de 475

°C, temos a formacédo da fase ordenada de longo alcance Ni2Cr.
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Figura 5.1 — Calculo de equilibrio de fases na composicao a) Crz3CossNis3 obtido
pelo software Thermo-Calc® (base de dados TCHEA5) e da composicéo b)
NissCraz obtido pelo software Thermo-Calc® (base de dados TCNI11).

A formacéao da fase ordenada de longo alcance na liga binaria ja € prevista
na literatura [32, 82, 83]. Contudo, a sua cinética de formacao € lenta, sendo
necessario longos tempos de tratamento térmico para que ocorra a precipitacdo
da fase. Como é exposto pelo diagrama TTT no trabalho de Stephan et al. [17],
para uma liga Crs3sNiss sem a presenca do elemento Fe, sdo necessarias
algumas centenas de horas a depender da temperatura, para que ocorra a
precipitacdo (Figura 3.7).

No caso da liga ternéria, ndo ocorreu nenhuma menc¢ao de presenca de fase
ordenada nos célculos termodindmicos, sendo apenas exposta a formacéo da
fase sigma, que normalmente € considerada uma fase deletéria nas
propriedades mecanicas e de resisténcia a corrosdo [84], esta fase entretanto
nunca foi reportada experimentalmente para esta liga.

ApGs os célculos termodindmicos acerca do equilibrio de fases, foi realizada
analise para a caracterizacdo microestrutural de ambas as ligas. A Figura 5.2
expde imagens de microscopia otica da liga CrCoNi equiatdmica nas condi¢des
recristalizadas, sem nenhum tratamento térmico de envelhecimento, e apds o
tratamento de envelhecimento por 240 horas. A Figura 5.3 mostra imagens de
MO para a liga CrssNiss nas mesmas condi¢des de tratamento mencionadas para

a liga ternaria.
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Aumento de Magnificacao

CT336033N1.33
Recristalizada

CT33C033Ni33
Evelhecida 475°C /240 h

Figura 5.2 — Imagens de microscopia 6tica da liga CrCoNi equiatbmica em

diferentes magnificagdes nas condi¢des recristalizada e envelhecida a 475°C por

240 horas. Todas as escalas sao dadas em um.

Aumento de Magnificagao

CT'33N i66

CT'33Ni66
Evelhecida 475°C/240 h  Recristalizada

Figura 5.3 — Imagens de microscopia Otica da liga CrasNiss em diferentes
magnificacdes nas condi¢des recristalizada e envelhecida a 475°C por 240

horas. Todas as escalas sdao dadas em um.
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Esta analise foi realizada com o intuito de avaliar a influéncia do
tratamento de envelhecimento no crescimento do grdo, por meio do método de
intercepto linear de Heyn, seguindo a norma ASTM E112 — 13 [71]. Os resultados
desta andlise estdo expostos na Figura 5.4. E possivel perceber que houve um
aumento, mas néo significativo do tamanho médio dos graos em relacdo as duas

condicdes de tratamentos térmicos.
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Cry3Co43Nig, NiggCras

Figura 5.4 — Tamanho médio dos grdos de ambas as ligas nas condi¢bes

recristalizadas e envelhecidas a 475°C por 240 h.

A energia armazenada no trabalho a frio é a forca motriz tanto para a
recuperacao quanto para a recristalizacéo, que resultam na formacao de novos
graos livres de deformacdo. Se esses novos graos livres de deformagéo forem
aguecidos a temperaturas superiores as necessarias para causar a
recristalizacdo, havera um crescimento gradual no tamanho dos graos [85].
Como ambas as ligas passaram por um tratamento de recozimento a 1000 °C
por 1 hora apds a laminacéo a frio, ja ocorreu alivio das tensdes. Aléem disso, 0s
tratamentos de envelhecimento ocorreram em temperaturas relativamente
baixas em relacéo a temperatura de recristalizagdo. Portanto, ndo era esperado
um crescimento significativo dos gréos.

A Figura 5.5 mostra mapas de EDS para ambas as ligas em duas condicdes

de tratamento térmico: recristalizadas e envelhecidas por 240 horas. Nessa
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figura, € possivel perceber que nenhuma segunda fase ou precipitado foi
detectado pelo MEV-EDS, e a liga apresenta homogeneidade composicional
mesmo apos os tratamentos de envelhecimento. Essa analise tinha como
objetivo avaliar comparativamente alguma mudanca causada pelo tratamento

térmico. Observa-se que ndo ocorreu nenhuma mudanca na homogeneidade

das amostras.

a)
200pm) 200 pm

Recristalizada

b)

¢)
20 pm 20 pm - 20 pm 20 pm
d)
20 pm 20 pm 20 pm
Ca — (SR

Figura 5.5 — Imagens de mapeamento composicional por EDS. Liga CrssNiss @)

Envelhecida
475°C/240 h

Recristalizada

I

Envelhecida
475°C/240 h

20 pm

Recristalizada e b) Envelhecida a 475 °C por 240 horas. Liga Cr33Co33Nis3 C)
Recristalizada e d) Envelhecida a 475 °C por 240 horas.

A Figura 5.6 a) e b) apresentam resultados de caracterizacéo estrutural de
CrasNiss € Crs3CoasNizz por SXRD apols diferentes condi¢cdes de tratamento
térmico. O aparecimento de picos adicionais na liga binaria corresponde a fase
ordenada de longo alcance ol6 (veja o inserto na Figura 5.6 a), juntamente com
os picos da fase CFC desordenada, ou seja, uma solucao solida desordenada.
Os picos da fase ordenada séo vistos nas amostras da liga binaria expostas a
170 e 240 horas de envelhecimento. Essas fases ordenadas séo previstas na
literatura [32, 82, 83] e corroboram com os resultados obtidos pelos calculos
termodinamicos expostos na Figura 5.1 b). A liga ternaria, por outro lado, n&o
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apresenta o surgimento de nenhum pico adicional em nenhuma das condi¢cdes
de envelhecimento. Os Unicos picos que podem ser vistos sdo relativos a fase
CFC, sem reflexdes de super-rede para fase ordenada ol6.

. ® .
a) ® CT‘33N166 b) CT33CO33N£33
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= ° = ° [ ]
[ ] ° @ [ ] °
A A _J A A A . ,
1 N | o — A
- i A — k
—_— - - - Py
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Recristalizada Envelhecida 475 °C/100 h
Envelhecida 475 °C /1 h Envelhecida 475 °C /170 h
Envelhecida 475 °C/10 h Envelhecida 475 °C /240 h

* 20
% = Fase Ni,Cr ordenada
® =FaseCFC

A =22 Harmonico

Figura 5.6 — SXRD de a) Crs3sNiss € b) CrzzsCossNis3 sob diferentes condi¢cbes de
tratamento térmico. Os triangulos marcam o 22 harmonico dos principais picos
CFC; eles aparecem devido a uma radiacdo secundaria de baixa intensidade

com o dobro da energia da radiacao principal.

A Figura 5.7 apresenta os resultados obtidos pela analise por MET nas duas
ligas nas condicdes recristalizadas e envelhecidas por 240 horas. Devido a
escala do fenbmeno de SRO ser tdo pequena e as andlises por MEV nao
detectarem a fase ordenada ol6 na liga binaria, desta forma, a utilizacdo de MET
torna-se necessaria. As Figuras 5.7 a) e b) mostram imagens de campo claro
(CC) e campo escuro (CE) da liga binaria ap6s 240 horas, destacando dominios
ordenados da fase o0l6, enquanto a Figura 5.7 e) revela um contorno de grao da
liga ternaria, também apds o mesmo tempo de envelhecimento, sem precipitados
discerniveis. Além disso, as Figuras 5.7 ¢), d), f) e g) ilustram padrdes de Difracado
de Elétrons em Area Selecionada (SAED) das mesmas amostras, indicando
claramente a presenca de reflexdes extras representando a fase ordenada de
longo alcance o0l6 entre as reflexdes da fase CFC desordenada para a liga binaria
(Figuras 5.7 c) e d)) e a auséncia de quaisquer reflexbes extras além das
reflexdes fundamentais da fase CFC para a amostra de CrCoNi envelhecida por
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240 horas (Figuras 5.7 f) e g)). Tais resultados corroboram com o0s ja expostos
pelo SDRX na Figura 5.6 e pelos calculos termodinamicos (Figura 5.1). Apenas
foi possivel detectar a presenca da fase ordenada na liga binaria, com nenhuma

fase além da CFC identificada na liga ternaria.

Cr33Nigg
Envelhecida 475 °C/240 h
s

Cr33C033NI:33
Envelhecida 475 °C/240 h ||?

. .
€
LoF

[100] z.a. ® e [110] za.

Figura 5.7 — Microscopia eletrdnica de transmissao: a) Imagens de campo claro
(CC) e b) campo escuro (a partir de reflexdes circuladas em c)). c) e d) Padrbes
de Difracdo de Elétrons em Area Selecionada (SAED) da liga CrasNiss
envelhecida por 240 horas. Reflexdes adicionais da fase ordenada de longo
alcance ol6 (circulos vermelhos) sdo observados entre as reflexfes primarias da
fase CFC desordenada. e) Imagem CC-MET de uma fronteira de grdo da
amostra Cr33Cos3Niz3 mostrando a auséncia de particulas. f) e g) SAED da liga
ternaria apos envelhecimento por 240 horas. Para mitigar os efeitos de
espalhamento dinamico, todos os padrdes foram adquiridos com angulos de

precessao de 0,5 graus.

Nenhuma das técnicas utilizadas conseguiu expor mudanca nas fases
presentes na liga ternaria, mesmo na condicdo de envelhecimento de maior
tempo (240 horas). Os mesmos tratamentos térmicos que a liga CrCoNi foi
submetida permitiram a precipitacao da fase ordenada de longo alcance 0l6 na
liga CrssNiss, sendo observado tanto por SDRX (Figura 5.6 b)) como em imagens
de MET por campo claro (Figuras 5.7 a) e b)). Além do mais, reflexdes extras da

fase ol6 na liga binaria, sdo claramente observadas nos SAED (Figuras 5.7 c) e
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d)). As baixas intensidades de espalhamento da super-rede o0l6 sdo uma
consequéncia dos fatores de espalhamento de raios-X e elétrons bem proximos
para o Cr, Co e Ni. Portanto, os dados expostos aqui mostram de forma
inequivoca que a ordem de longo alcance esta presente apenas na liga CrasNiss
para tempos de envelhecimento acima de 170 horas. No caso da liga ternaria,
mesmo o0s célculos termodindmicos mostrando a presenca da fase sigma,

apenas foi detectado a presenca da fase CFC desordenada.

5.3 Analises de propriedades térmicas

Enquanto se espera que o0 SRO seja um precursor do LRO [1, 86], nenhum
dos experimentos anteriores foi capaz de fornecer informacdes sobre o SRO,
mesmo para a liga binaria. Desta maneira, abordaremos essa lacuna utilizando
andlises de DSC, com o objetivo de nos fornecer dados adicionais necessarios
sobre possiveis mudancas nas propriedades fisicas.

A Figura 5.8 apresenta curvas tipicas de andlises térmicas que revelam faixas
de temperatura onde ocorrem reacdes exotérmicas e endotérmicas para a liga
Cra3Niss, em todas as condicfes de tratamento térmico expostas na Tabela 5.2.
Foi realizada uma andlise ndo apenas do primeiro aquecimento no DSC, mas
também da influéncia do resfriamento lento (40 °C-min-t) dentro do equipamento,

denominado segundo aquecimento.
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Figura 5.8 — Variacdes no calor especifico com a temperatura para a amostra da
liga CrssNiss, nas condi¢Oes recristalizada e envelhecidas por 1, 10, 100, 170 e
240 horas. Cada curva é apresentada individualmente para uma melhor
visualizacdo: b) Recristalizada, c) 1 hora, d) 10 horas, e) 100 horas, f) 170 horas

e g) 240 horas. A direcéo exotérmica (EXO) € marcada pela seta.

ReacbBes exotérmicas sdo observadas apenas na primeira condicdo de
tratamento térmico, ou seja, na condigcdo recristalizada (Figura 5.8 b)). Tais
reacdes ocorrem na faixa de temperatura de 460-507 °C. Por outro lado, reacdes
endotérmicas séo identificadas em todas as curvas, sendo identificadas como
uma mudanca da linha base aumentando o calor especifico. Nas condicfes
recristalizadas até as envelhecidas por 10 horas, as reacdes endotérmicas
ocorrem em faixas de temperatura e sado detalhadas na Tabela 5.2. As amostras
que passaram pelo tratamento de envelhecimento de 100 até 240 horas
apresentaram picos endotérmicos ao invés de faixas de temperatura, sendo
listadas na Tabela 5.2. A magnitude desses picos has curvas aumenta a medida
qgue o tempo de envelhecimento a 475 °C aumenta, devido a maior quantidade
de fases sendo dissolvidas. Tal fenbmeno é previsto em trabalhos na literatura
[18]. No caso das curvas de segundo aquecimento, somente as reacfes
endotérmicas foram observadas, o que ja estava previsto na literatura [18].

Na Figura 5.8 b)-g), € possivel perceber que a quantidade de energia liberada
das amostras aumentou com o aumento do tempo de tratamento térmico de
envelhecimento a 475 °C. Os valores sao de 1,32 J/g para 1 hora, 3,6 J/g para
10 horas, 22,9 J/g para 100 horas, 25,4 J/g para 170 horas e 38,8 J/g para 240
horas.

Kim et al. [18] reportou que existe uma reagdo de ordem e desordem na
INCONEL 600 por meio de DSC. Em seus estudos, detectou a formacéo do SRO
durante o envelhecimento abaixo da temperatura critica da reacdo de
ordenamento de longo alcance, em que o tipo de SRO que € formado é a
Niz2(CrFe), sendo esta fase baseada na fase LRO Ni2Cr (0l6). Ele avaliou que a
guantidade de energia liberada das amostras que foram resfriadas em agua

aumenta conforme a temperatura do tratamento térmico aumenta.



42

Quando uma fase ordenada de longo alcance é exposta a uma temperatura
acima da temperatura critica, ocorre o0 processo denominado de
desordenamento, no qual a fase ordenada se transforma na fase desordenada
com o intuito de diminuir a energia livre do sistema por meio de um aumento na
entropia. Esse processo de desordenamento € uma reacao endotérmica, devido
ao consumo de energia necesséria para o rearranjo atbmico [18]. Caso a
composicédo da liga esteja fora da condicéo estequiométrica, a reacdo de ordem-
desordem ocorre em uma faixa de temperatura e ndo em uma temperatura
constante [18].

A reacao de ordenamento ocorre abaixo de uma temperatura critica (Tco) € é
derivada da tendéncia de a&tomos distintos ocuparem sitios vizinhos. No caso da
reacdo de desordenamento, ela ocorre acima da Tco e € provocada pela agitacédo
térmica para diminuir a energia livre do sistema por meio do aumento da entropia.
E conhecido que acima da Tco, 0 calor especifico aumenta devido & adi¢do de
energia para promover um rearranjo aleatorio dos atomos, e abaixo da Tco 0 calor
especifico diminui inversamente proporcional devido a liberagcdo de energia para
a reorganizacao ordenada dos atomos [18].

A Figura 5.9, da mesma forma que a Figura 5.8, exibe curvas tipicas de
andlises térmicas que revelam faixas de temperatura onde ocorrem reacdes
exotérmicas e endotérmicas na liga CrCoNi equiatbmica, em varias condicdes
de tratamento térmico, tanto recristalizada quanto envelhecida a 475°C por 1,
10, 100, 170 e 240 horas. Foram analisados tanto o primeiro aquecimento quanto
0 segundo aquecimento.

De maneira semelhante aos resultados obtidos para a liga binaria, o mesmo
ocorreu para a liga ternaria, onde todas as curvas do segundo aquecimento
apresentaram apenas rea¢fes endotérmicas, com detalhes das faixas listados
na Tabela 5.2.

As reacdes exotérmicas foram observadas tanto nas amostras recristalizadas
guanto na envelhecida por 1 hora (Figura 5.9 b) e c)), com os detalhes das faixas
de temperaturas das reacdes fornecidos na Tabela 5.2. Todas as amostras, tanto
as recristalizadas quanto as envelhecidas, apresentaram rea¢cdes endotérmicas.

No caso da liga CrCoNi, a energia liberada apresentou um comportamento
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diferente em comparacdo com a liga CrssNiss. Na amostra tratada por 1 hora, a
energia absorvida foi de -4,0 J/g, enquanto na amostra tratada por 10 horas, a
energia liberada foi de 0,7 J/g. Nas amostras subsequentes as de 10 horas, o
comportamento foi semelhante ao observado na liga binaria, com um aumento
na energia liberada a medida que o tempo de tratamento térmico aumentou.
Esses resultados indicam que, embora nenhuma fase LRO seja formada
nesta amostra, como exposto pelas anélises de SDRX e MET, mesmo apos 240
horas, ha uma reac@o endotérmica ocorrendo na mesma faixa de temperatura

em que ocorrem as reacdes de desordem na amostra binaria.
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Figura 5.9 — Variac6es no calor especifico com a temperatura para a amostra da
liga Crs3Cos3Nis3, nas condi¢des recristalizada e envelhecidas por 1, 10, 100, 170
e 240 horas. Cada curva é apresentada individualmente para uma melhor
visualiza¢ao: b) Recristalizada, c) 1 hora, d) 10 horas, e) 100 horas, f) 170 horas

e g) 240 horas. A direcédo exotérmica (EXO) € marcada pela seta.

E percebido nos resultados de calor especifico para a liga ternaria que, apés
100 horas de tratamento térmico, ocorre uma saturacao nos picos endotérmicos,
em que o valor da entalpia praticamente permanece o0 mesmo. Esses resultados
também foram observados nas pesquisas de Le Li e seus colaboradores [62],
nos quais utilizaram anélise de resistividade elétrica como meio de deteccdo do

SRO na liga CrCoNi. Em suas pesquisas, determinaram uma saturacéo da
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resistividade elétrica provocada pelo SRO em uma amostra envelhecida a 500
°C.

Tabela 5.2 — Faixas de temperatura para as reacdes exotérmicas e

endotérmicas, bem como a energia entalpica, nas ligas Cr3sNies € Cr33Co33Niss.

Liga Condigéo do Aqueci Reacéo Reagéo Entalpia
tratamento mento Exotérmica  Endotérmica (I/9)
(°C) (°C)
Recristalizada 18 460-507 507-579 -5.7+0.2
23 - 531-582 -
Envelhecida 12 - 495-589 1.3+0.1
1lh 28 - 528-594 -

CrasNiss Envelhecida 12 - 480-570 36+0.2
10h 28 - 526-601 -
Envelhecida 100 1@ - 592 (Pico) 229+1.0
h 28 - 537-593 -
Envelhecida 170 12 - 609 (Pico) 254+11
h 28 - 542-593 -
Envelhecida 240 1@ - 611 (Pico) 38.8+1.7
h 28 - 544-597 -
Recristalizada 18 466-545 545-597 -76+0.3

28 - 556-603 -
Envelhecida 14 443-540 540-615 -40+0.2
1lh 28 - 554-611 -

Crs3Cos  Envelhecida 12 - 515-564 0.7+0.03

sNiss  10h 28 - 548-607 -
Envelhecida 100 12 - 478-554 25%20.1
h 28 - 544-616 -
Envelhecida 170 12 - 573 (Pico) 2.7+0.1
h 22 - 564-621 -
Envelhecida 240 12 - 577 (Pico) 29+0.1
h 28 - 550-611 -
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Uma analise de energia de ativacdo foi realizada para proporcionar uma
compreensao adicional da origem subjacente dos sinais exotérmicos nas Figuras
5.7 a) e 5.8 a). Os resultados desta andlise estdo expostos na Figura 5.10. A
energia de ativacdo para essa reacao foi determinada como 314 + 14 kJ/mol
para CrasNies € 251 + 19 kJ/mol para CrCoNi equiatomica. Esses valores sdo
semelhantes entre si e estdo proximos das energias de ativacdo para
autodifusdo em Co, Cr e Ni, e para difusdo atobmica em CoCrFeMnNi (Tabela
5.3). Isso sugere que a difusdo € o mecanismo limitante de taxa para as reacoes

exotérmicas nas Figuras 5.7 a) e 5.8 a).
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Figura 5.10 — a) Termogramas Cp utilizados na analise de Avrami para ambas as
ligas binarias e ternarias, com a liga binaria mostrada por linhas tracejadas e a
liga ternaria representada por linhas continuas. Uma linha de base foi
estabelecida para cada traco de DSC e subtraida do sinal para enfatizar as
energias associadas a dissolucao da fase ordenada. b) Graficos de Avrami para
ambas as ligas, com a liga binaria representada por circulos vermelhos e a liga
ternaria por quadrados cinzas. Todas as analises foram realizadas em amostras
recristalizadas, variando a taxa de aquecimento. A direcdo exotérmica (EXO) é

indicada por uma seta.

Tabela 5.3 — Energias de ativacéo para a autodifusdo em Ni, Co, Cr, e difusédo
atdmica para NiCrFe (INCONEL 600), CrCoNi, e CrCoNiFeMn.

Liga Energia de Ativacéo (kJ/mol)

NiCrFe (INCONEL 600) [18] 190
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CrCoNi [87] 330
CrCoNiFeMn [88, 89] 250-310
Auto difusdo Ni [18] 272
Auto difusdo Co [90] 288.5
Auto difusédo Cr [18] 340

Com relacéo a liga ternéria, a possibilidade de formacdo de fase ordenada
de longo alcance, assim como qualquer outra fase provocada pelos tratamentos
de envelhecimento, foi inequivocamente descartada com base nas evidéncias
das medicOes pelas andlises de SDRX e TEM (Figuras 5.6 b) e Figura 5.7 e)-g)).
As reacfes observadas na Figura 5.9 ndo podem ser atribuidas a uma transicao
de um estado paramagnético para um ferromagnético, pois a temperatura de
Curie para estas ligas é relatada como Tc < 10 K [91]. A perspectiva de que
esteja ocorrendo recristalizacéo € descartada, pois todas as amostras passaram
por um processo de recozimento a 1000 °C por 1 hora apds a laminacao a frio.
Os picos exotérmicos (Figura 5.8 a) e Figura 5.9 a)) ndo podem ser atribuidos a
aniquilacao de lacunas e defeitos resultantes da solidificacéo fora do equilibrio.
Esse descarte é corroborado pela andlise de DSC de uma amostra
homogeneizada (resfriada em agua) e bruta de fusdo de Ni puro, que ndo exibe
um pico exotérmico (Figura 5.11). Devido ao processamento do Ni puro ser
parecido com o da liga CrCoNi, é razoavel esperar uma quantidade semelhante
de lacunas retidas ap0s a homogeneizacado, dadas suas temperaturas de fusao
liquidus serem semelhantes (1455 °C para Ni e 1440 °C para CrCoNi, como
exposto na Figura 5.1 a)). A partir destas analises, as considera¢des acima
descartam fontes alternativas para as reacfes exotérmicas e endotérmicas

observadas nas andlises de Cy, exceto a presenca de SRO.
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Figura 5.11 — Curvas de Cp da amostra de CrCoNi nos estados recristalizado,
envelhecido por 240 h, Ni puro como fundido (As-Cast) e homogeneizado, e
rapidamente resfriados para comparacéo. Tc = 354 °C € a temperatura de Curie

do Ni puro [92]. A direcéo exotérmica (EXO) é indicada por uma seta.

s

Portanto, com base nos resultados, é apresentada uma explicacédo
abrangente das reacdes observadas na liga CrCoNi na Figura 5.12. Nesta figura,
€ realizada a comparacao dos resultados de DSC das amostras expostas a trés
tratamentos térmicos diferentes, sendo eles: recristalizada, envelhecida a 475°C
por 240 h no primeiro ciclo de aguecimento e do seu segundo ciclo de

aguecimento no DSC da mesma amostra.
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Figura 5.12 — Esquema do calor liberado durante o teste de DSC. Abaixo de
aproximadamente 475 °C, as cinéticas sdo muito lentas para alterar o SRO na
escala de tempo experimental. Acima de 475 °C, o SRO pode ser criado ou
destruido, dependendo do estado inicial da amostra, como indicado por reacdes

exotérmicas e endotérmicas, respectivamente.

Como exposto anteriormente, o0 SRO leva mais de 100 horas a 475 °C para
saturar, devido a difusédo ser o mecanismo controlador e devido a temperatura
de 475°C ser relativamente baixa para este material, 0 que € mais detalhado na
Figura 5.13, onde o tempo médio para saltos atbmicos, com base nos valores de
difusividade desta liga, € estimado. Desta forma, como os ciclos de aquecimento
e resfriamento no DSC sdo realizados a 10 °C:-mint e 40 °C-min?,
respectivamente, a combinacao tempo e temperatura induzida pela anélise é
insuficiente para promover uma difusédo apreciavel e, assim, alterar o estado do
SRO no inicio do experimento. Por conseguinte, nenhuma mudanca estrutural
ocorre nas amostras, e todo o calor fornecido serve para aumentar a temperatura
da amostra. Acima de 475°C durante o DSC, eventualmente & alcangado um
regime onde as cinéticas de difusdo de lacunas se tornam significativas para a
escala de tempo do experimento. Portanto, o estado de equilibrio do SRO da liga
mudara ao longo do tempo em direcdo ao estado de equilibrio termodinamico.
Na Figura 5.12, a linha base (linha azul) expbe o fluxo de calor necessério
apenas para aumentar a temperatura da amostra, ou seja, sem que ocorra
nenhuma reacéo devido a mudanca no estado causada pelo SRO. Esta linha
base sera utilizada para descrever o comportamento das trés amostras.

A amostra que foi envelhecida por 240 horas a 475°C (linha verde Figura
5.12) estd na condicdo em que apresenta uma maior quantidade de SRO em
equilibrio térmico, ou seja, apresenta uma quantidade muito maior de SRO
comparativamente a amostra na condi¢do recristalizada. Conforme ocorre o
aumento da temperatura na analise de DSC, o SRO pré-existente provocado
pelo tratamento de envelhecimento comeca a dissolver, para que desta maneira
seja alcancado o estado de equilibrio termodinédmico, conforme permitido pela
difusdo de lacunas. Desta forma, ocorre a formacdo do pico endotérmico

observado na Figura 5.12.
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A amostra na condicao recristalizada (linha amarela Figura 5.12) apresenta
um déficit de SRO devido ao processo de resfriamento r4pido, o que "congela”
um estado de SRO de alta temperatura que apresenta uma quantidade menor
do que a exposta pelo tratamento de envelhecimento. Consequentemente,
conforme ocorre 0 aumento de temperatura acima de 475°C, a amostra sofre um
evento exotérmico para aumentar o SRO (exposto na Figura 5.12 como a regido
roxa denominada "Criacdo de SRO"), explicando assim o pico exotérmico
observado na Figura 5.12. Com a continuagdo do aumento de temperatura, apos
a reacao exotérmica, a amostra recristalizada experimenta um deslocamento
ascendente acima da linha base de Cp, ocorrendo assim uma reacéo
endotérmica. Nesse regime, o SRO uma vez criado na reacdo exotérmica, é
progressivamente destruido com o aumento da temperatura, e desta maneira, a
amostra recristalizada fica mais proxima do seu estado de equilibrio
termodinamico.

Por fim, considerando o segundo aquecimento da amostra envelhecida por
240 horas (linha cinza Figura 5.12). Essa amostra foi imposta a um resfriamento
(40 °C-mint) de 700 °C apods o primeiro ciclo de aguecimento, mantendo assim
uma quantidade de SRO "intermediaria” entre 700 e 475 °C. Desta forma, esta
amostra se comporta de maneira semelhante a amostra envelhecida, mas com
um limiar de temperatura mais alto para a reacéo endotérmica (ou seja, inicio do

deslocamento ascendente acima da linha de base de Cp).
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Figura 5.13 — O tempo médio que um atomo leva para se mover a 3 distancias
interatdmicas (0,75 nm) em CrCoNi em baixas temperaturas. Isso é tomado
como uma aproximagao do tempo para saturacdo de SRO a uma determinada
temperatura. A curva azul sélida é o tempo estimado por x = 2.4\Dt [93], onde X
€ 0,75 nm (3 distancias interatémicas), e D é o coeficiente de difusdo da liga.
Como cada elemento tem constantes de difusdo diferentes, para calcular D,
usamos a equacdo de Arrhenius e consideramos a difusividade média dos

atomos, com as constantes de difuséo reportadas por Jin et al. [87].

Assim, o0 modelo aqui proposto é consistente em explicar o fenébmeno de
SRO. Foi mostrado que as técnicas experimentais empregadas, por limitacdes
das mesmas, ndo foram possiveis identificar o SRO diretamente. Portanto,
partiu-se para o uso de simulagbes computacionais como ferramenta de
verificagao.

5.4 Quantificacdo do ordenamento de curto alcance e simulagdes atbmicas

Neste tOpico, sera realizada uma avaliacdo quantitativa do mecanismo
proposto na Figura 5.12 para a liga ternaria. Sera analisada a evolucao térmica

relacionada exclusivamente as reacfes de SRO, demonstrando que essa
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guantidade esta em boa concordancia com os resultados obtidos a partir de
simulacdes atomisticas.

O calor total Qrotal, € calculado integrando a area sob a curva de DSC e, em
seguida, convertido em entalpia, conforme a Equacéo 5.1:

Ty

Qrotal = fT qdT = AHyr + AHgpo (5.1)
Onde 4H,; é o calor absorvido pela amostra quando sua temperatura aumenta
de Ti para Tr (AT = Tr — T;) e AHsro € a entalpia relacionada as mudangas no
estado de SRO da amostra. Como ocorre mudanca na estrutura, o material
sofrera uma mudanca de entalpia de um estado de baixa temperatura Hsro (Ti)
para um estado de alta temperatura Hsro (Tr), com AHsg, Sendo a diferenga entre
esses estados. Desta maneira, as curvas de DSC (Figura 5.9) refletem o calor
especifico intrinseco (Cp) do material e uma contribui¢cdo devido a formacgéo e
aniquilacao do SRO.

Abaixo de 475 °C, a liga passa por mudancas insignificantes no SRO devido
a cinética limitada. Nos casos em que a troca de calor leva puramente a um
aumento de temperatura, a Cp intrinseca é representada pela Equagdo 5.2.
Portanto, para Ti< 475 °C, a seguinte equagéao é valida:

Tr
AHpp = J C,dT (5.2)
T;

Desta forma, na prética, o 4H,; € medido abaixo de 475 °C e extrapolado
para temperaturas mais altas (Figura 5.14), como ilustrado esquematicamente
na Figura 5.12 pela linha azul (linha base Cp). Assim, substituindo a Equacéo 5.2
de volta na Equacao 5.1, podemos obter uma quantificacdo precisa de AHgg,,
exposta como uma fungéo de Tt pela linha azul na Figura 5.15 (b), para a amostra
envelhecida por 240 horas com Ti = 475 °C. Agora, iremos recorrer as
simulagBes atomisticas para avaliar a mesma quantidade e validar os resultados
na Figura 5.15 (b).

Primeiramente, para avaliar AHggz, a partir de simulagbes atomisticas de
maneira fisicamente realistas, € necessario tomar algumas precaucdes. As
simulagbes com mais alto nivel de fidelidade requerem meétodos de estrutura

eletrbnica, como DFT. Contudo, foi demonstrado recentemente que a escala do



52

SRO pode ser tdo grande quanto 25 A [73], o que é excessivamente grande para
calculos de DFT. Assim, na auséncia de simula¢des com dimensdes adequadas,
os calculos podem subestimar a formacdo do SRO [73]. Dessa forma, a
abordagem adotada para contornar essa limitacdo utilizou-se um potencial
interatdbmico de aprendizado de maquina (PAM), desenvolvido recentemente
com o objetivo especifico de obter com precisdo o SRO, conforme aprendido a
partir do DFT [75]. PAM permitem a simulacdo na escala de comprimento
apropriado para o SRO, mantendo a preciséo do DFT.

A contribui¢éo da entalpia devido ao SRO (Hsro(T)) pode ser avaliada usando
simulacdes de Monte Carlo (MC) com o PAM desenvolvido, subtraindo a entalpia
da liga termicamente equilibrada (ou seja, com SRO) da entalpia de uma solucéo
sélida aleatdria (Figura 5.16). A Figura 5.15 a) mostra Hsro(T) como func¢éo da
temperatura. A partir da definicdo da equacéo 5.1, é possivel avaliar que 4Hggo
é diretamente alterada com a mudanca na componente SRO da entalpia e com

a temperatura, ou seja, 4Hggo = Hsro(T¢) - Hsro(Ti).
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Figura 5.14 — (a) Energia coesiva calculada em fungéo da temperatura para a
solucéo solida aleatéria e para uma solucao solida termicamente equilibrada (ou
seja, com SRO) usando o potencial PAM. (b) A relacéo entre AHggo (Delta H) e
alrZc (Alpha Cr-Cr) usando o PAM. Uma linha de regressédo cubica (linha

pontilhada laranja) representa bem essa relacdo, com um valor de Rz de 0,9998.
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Figura 5.15 — Simulacdes atomisticas de Monte Carlo utilizando um potencial de
aprendizado de maquina desenvolvido para capturar SRO em CrCoNi [75]. a)
Contribuicdo entalpica decorrente do SRO como funcdo da temperatura (azul) e
parametro de Warren-Cowley «ai.=; (verde) para primeiros vizinhos. (b)
Comparacéo direta de AHsro entre simulacdes e experimentos. Espera-se um
bom acordo acima de 600 °C, pois a cinética é rapida o suficiente para a escala
de tempo experimental. Abaixo dessa temperatura, espera-se que o AHsro
medido experimentalmente seja menor que as simulagcdes porque o0s
experimentos ndo atingem o SRO de equilibrio devido a cinética lenta, enquanto
as simulacdes estdo sempre prevendo valores de equilibrio. Foi considerado um
erro de 4,3% para os dados experimentais, conforme explicado na secdo de
métodos para o DSC. Detalhes adicionais sobre o céalculo da curva experimental

séo fornecidos em na Figura 5.16 a)-e).
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Figura 5.16 — Procedimentos para encontrar o AHsro experimental. a) E
mostrada a curva DSC da amostra envelhecida por 240 horas. A linha de base
para a curva Cp foi calculada como um polinbmio de segunda ordem no intervalo
entre 200 e 475 °C; essa curva foi entdo extrapolada para temperaturas mais
altas e a area sob a curva em b), de 475 a 700 °C, foi usada para obter o AHsro
experimental. c)-e) Foram usados para calcular Tsro da amostra recristalizada,
onde c) representa as primeiras e segundas execucbes das amostras
recristalizada e envelhecida por 240 horas. d) Representa a diferenca de fluxo
de calor entre ambas as amostras e suas respectivas segundas execucoes; as
integrais das amostras envelhecida e recristalizada no intervalo de temperatura

de 500 a 610 °C geraram valores de entalpia iguais a 3,73 e 5,15 J/g,
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respectivamente, com uma integral total de 8,9 J/g. €) Representa a extrapolacao
do AHsro experimental para temperaturas acima de 700 °C. Por meio de uma

relagéo linear, podemos estimar que AHsro (742 °C) = 8,9 J/g.

A comparagédo entre AHsro, conforme avaliado a partir do DSC e simulagdes
atbmicas, exposto na Figura 5.15 b), pode ser compreendida da seguinte
maneira. A temperatura Ti = 475 °C foi escolhida como estado de referéncia para
AHsro, pois, para as amostras envelhecidas a formacgdo de SRO saturou a essa
temperatura, apds 100 horas de tratamento. Dessa maneira, € esperado que a
amostra que foi envelhecida por 240 h tenha atingido o equilibrio de SRO
também a 475 °C. De acordo com a explicacdo das medi¢des de DSC na Figura
5.12, a amostra envelhecida (240 h) apresenta uma quantidade de SRO aquém
do estado de equilibrio do SRO (obtidos por simulacfes) devido a cinética
limitada da difusdo de lacunas. Esta condicdo dura até o final do pico
endotérmico ~600 °C, momento em que todas as trés amostras da Figura 5.12
evoluem com uma inclinagdo semelhante. Isso também é corroborado pelos
calculos de difusividade apresentados na Figura 5.13 e pelas medicdes em [62],
gue indicam que acima de 600 °C o SRO satura em menos de 5 minutos (vale
ressaltar que o aquecimento do DSC ocorre a 10 °C/min). Consequentemente,
0 AHsro medido acima de 600 °C esta em 6timo acordo com as simulacdes
(Figura 5.15 b)), enquanto abaixo de 600 °C o AHsro dos experimentos € inferior
as simulacdes, pois as simulacdes sempre preveem o0 AHsro de equilibrio,
enguanto os experimentos sao limitados pela cinética.

Esta abordagem permite a quantificagdo da quantidade de SRO “congelada”
em uma amostra fora do equilibrio, como o caso da amostra recristalizada. Com
este intuito, introduzimos o conceito de uma temperatura efetiva de SRO (Tsro)
para a amostra. Esta temperatura é definida como a temperatura na qual uma
amostra em equilibrio termodinamico teria 0 mesmo Hsro que sua contraparte
fora do equilibrio. Mesmo que possa haver diferencas configuracionais em sua
ordem quimica, essas estruturas sdo equivalentes energeticamente. Tal
definicdo segue o mesmo conceito da “lei dos estados correspondentes” no
trabalho pioneiro de Martin [94] no campo de Driven alloys. Considere, como

exemplo, a amostra recristalizada, uma analise de seu Hsro descrito mais
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detalhadamente na Figura 5.16 c) e d) leva a Hsro = -8,9 J/g (ou cerca de -0,5
kJ/mol). Ao estender ligeiramente a curva experimental na Figura 5.14 b), é
possivel estimar que Tsro = 742 °C para esta amostra, 0 que esta alinhado com
a expectativa de um estado de SRO abaixo da temperatura de tratamento
térmico de 1000 °C. Essa Tsro esta de acordo com a Figura 5.13, conforme
mostrado neste gréfico, a essa temperatura o tempo médio para saltos atbmicos
é da ordem de um segundo ou menos, 0 que é razoavel considerando uma
amostra fina quando resfriada em agua atingird a temperatura ambiente em
alguns segundo. Isso provoca um at=2. = 0,17, com base na Figura 5.14 b), o
que é cerca de 70% do valor para amostra envelhecida por 240h (aL=2. = 0,24)
que apresenta Tsro = 475 °C. Para uma fase ol6 totalmente ordenada, apenas
2 dos 12 primeiros vizinhos de cada atomo de Cr seriam outros atomos de Cr.
Portanto, para uma estrutura totalmente ordenada o aft=;. = 0,5. Por fim,
podemos inferir que em relacdo a esse estado totalmente ordenado de longo
alcance, ambas as amostras, mesmo no estado mais desordenado, mostram ter
quantidades significativas de SRO.

Portanto, a metodologia utilizada e desenvolvida no presente trabalho expde
de forma inequivoca que amostras envelhecidas por mais de 100 h a 475 °C
possuem significativamente mais SRO em comparagcdo com aquelas em

condicdo recristalizada.
5.6 DFT em conjunto com CALPHAD.

Com o intuito em avaliar a possibilidade de formacgéao de precipitados de fase
ordenada de longo alcance na liga ternaria, iremos avaliar o efeito da adicdo do
Co na temperatura de LRO para a liga CrCoNi equiatbmica por meio de DFT.
Nossos calculos de DFT revelaram que a entalpia de formacao da fase 0l6-Ni2Cr
é de -3,06 kJ/mol, sugerindo que essa é uma estrutura ordenada relativamente
estavel para a liga binaria sem Co. Em contraste, a fase 0l6-Co2Cr apresenta
uma entalpia de formagéo 6,44 kJ/mol o que indica que esta fase € considerada
instavel neste binario.

A partir dos resultados obtidos por DFT, foi realizado a incorporacdo das
energias de formacao para Co2Cr e os valores otimizados pelo CALPHAD para
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a fase 0l6-Ni2Cr no método CALPHAD, permitindo a criagdo do diagrama de
fases pseudo-binério apresentado na Figura 5.17. A fase ordenada foi modelada
como uma solugédo solida do tipo M2Cr (M = Co,Ni). Esta fase foi adicionada no
banco de dados publicados por Gheno et al [76]. O diagrama de fases, que
representa as temperaturas de dissolucéo para fases ordenadas M2Cr, revela
uma tendencia de diminuicdo da temperatura de dissolucdo da fase ordenada
com o aumento de teor de cobalto. Para a liga CrCoNi equiatbmica, o modelo
prevé uma temperatura de dissolucdo abaixo de 400 °C, o que esta em
alinhamento com os resultados experimentais obtidos. Mesmo ap6s um extenso
tratamento térmico a 475 °C, que é uma condicdo suficiente para a precipitacédo
de uma fase LRO na liga binaria, ndo houve formacdo de nenhuma fase
ordenada de longo alcance na liga ternaria. Contudo, foi identificado a presenca
de SRO nesta temperatura para a liga CrCoNi. De acordo com a falta de
evolucdo entalpica endotérmica apés 100 horas de tratamento, acredita-se que
a liga tenha atingido um estado de equilibrio, pelo menos para o SRO. Essa
andlise sugere que a liga ternaria é inerentemente menos inclinada a formar
fases ordenadas em comparacdo com o sistema binario. No entanto, a
possibilidade de que tratamentos prolongados em temperaturas abaixo de 400
°C possam levar potencialmente a formacéo de LRO. Pois 0 SRO se forma em
uma temperatura acima da temperatura critica da formacdo de LRO, como

expostos na Figura 3.6.
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Figura 5.17 — Diagrama de fase pseudo-binario entre os pontos finais
Cr33Co33Nis3 e CrasNies, tracando a temperatura de dissolugéo da fase ordenada
M2Cr em funcéo do teor de Co, onde M é Co ou Ni. O diagrama, calculado para
corresponder a evidéncia experimental, indica uma temperatura de dissolucao

para a liga equiatbmica que esta abaixo de 400 °C.
5.5 Analise de propriedades mecéanicas

A metodologia utilizada nesta pesquisa expde a existéncia do SRO na liga
ternaria, bem como a presenca ndo apenas do SRO na binaria, mas também o
ordenamento de longo alcance. Por meio das analises do calor especifico em
conjunto com as simulacdes atdbmicas, foi identificado que, para CrCoNi, as
amostras tratadas por mais de 100 horas a 475 °C possuem significativamente
mais SRO do que as amostras na condicdo recristalizada. Também foi
identificada uma possivel saturacdo do SRO na liga ternaria em amostras
tratadas além de 100 horas. Desta maneira, surge uma pergunta imperativa
sobre a extensdo do SRO em relagdo a sua influéncia nas propriedades
mecéanicas da liga. Para abordar essa duvida, foram realizadas andlises de

microdureza e tracdo, complementadas por radiacao sincrotron in-situ.
5.5.1 Analise de microdureza

A Figura 5.18 revela uma tendéncia pronunciada: a dureza da liga binaria
aumenta significativamente com o envelhecimento prolongado. Essa mudanca é
mais bem observada ao avaliar o estado recristalizado e as amostras tratadas
apos 100 horas de envelhecimento. Tais resultados estdo alinhados com os
dados de perfis de calor especifico na Figura 5.8, onde o pico endotérmico se
torna significativamente maior apos 100 horas. Esses resultados de dureza
também estdo de acordo com a literatura, que indica que o aumento da dureza
da liga ocorre quando h& precipitacdo da fase LRO [31, 32]. Nos estagios
intermediarios, nos quais ndo ha LRO bem definido e ocorre mudanca na dureza
da liga, argumenta-se que isso seja causado pelo inicio da formac¢ao do SRO na
liga binaria [31]. No entanto, para a liga ternaria, nenhuma mudanca na dureza

foi pronunciada, permanecendo uniforme em varios tempos de tratamento
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térmico. Este resultado esta em concordancia com a literatura que também nao

encontraram mudancas nas propriedades mecénicas da liga CrCoNi [27, 62].
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Figura 5.18 — Dureza de CrssNiss € CrCoNi equiatbmica em diferentes condi¢cdes

de tratamento térmico.
5.5.2 Ensaio de tragdo com Sincrotron DRX in-situ

A Figura 5.19 mostra resultados de tracdo para ambas as amostras. As
condicbes escolhidas para esta andlise foram a recristalizada e tratada
termicamente por 240 horas. O intuito era realizar a comparacao entre os dois
estados, com menor quantidade de SRO para maior quantidade de SRO.
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5.19 — Testes de tragdo do CrssNies € CrszCossNiss recristalizado e envelhecido

por 240 h. O tamanho do grdo de cada amostra estd exposto na figura, assim

como resisténcia a tracdo maxima (ours), resisténcia ao escoamento (co.2) € a

deformacao até a falha (&r).

De forma semelhante aos resultados de dureza, é percebido um aumento no
limite de escoamento e limite de resisténcia maxima a tragdo para a liga binaria.
Ocorre uma pequena diferenca na ductilidade da liga CrssNiss nas condi¢cdes
recristalizada e tratada termicamente por 240 horas. No caso da liga ternaria,
ambas as condicbes apresentaram valores similares para ours, o2 € &,
corroborando os resultados obtidos pela dureza. A presenca de SRO nesta liga,
mesmo em 240 horas, ndo promoveu mudancas drasticas nas propriedades
mecanicas capazes de serem detectadas pela analise de dureza e tragdo. Dado
gue o campo das LEMPs é amplo, é arriscado tirar conclusdes gerais de uma
Gnica liga. Frequentemente, assume-se que o0 SRO tera um efeito importante nas
propriedades mecanicas. Embora isso possa ser verdade em algumas ligas, este
estudo apresenta um exemplo em que o SRO nao exerce um efeito significativo
nas propriedades mecanicas primarias.

A Figura 5.20 e 5.21 expb6em os resultados do ensaio de tragdo com SDRX

in-situ para a liga CrssNiss € Cr33CossNiss, respectivamente. Foi obtida padrdes
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de difracdo de raio-X a cada segundo durante o ensaio de tracéo, até a fratura,
para ambas as ligas. Nesses resultados, € possivel obter as fases presentes
durante toda andlise mecéanica. Os resultados obtidos para a liga binaria e
ternaria expuseram que durante o ensaio de tracdo ndo houve formacéo de
novas fases (efeito TRIP), possuindo apenas as fases ja apresentadas pelo
single shot por SDRX na Figura 5.6. No caso da liga ternaria, a mesma possui o
efeito TRIP j& bem definido em literatura, contudo n&o € possivel visualiza-lo pela
andlise de SDRX, provavelmente causado pela baixa amplitude dos picos HC,
sendo apenas visto por analise por microscopia eletrénica de transmisséo. [95].
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Figura 5.20 — a) e b) Analise da liga CrssNiss recristalizada. a) Anéalise de tracéo
com SDRX in-situ. b) Trés difratogramas de SDRX durante o ensaio de tracédo
obtidos em diferentes tempos, sendo eles: Antes de iniciar o ensaio (t = 0),
metade do ensaio (t = 234 s) e um pouco antes da fratura (t = 469 s). ¢) e d)
Andlise da liga Crs3Nies envelhecida por 240 h. ¢) Andlise de tracdo com SDRX
in-situ. d) Trés difratogramas de SDRX durante o ensaio de tragdo obtidos em
diferentes tempos, sendo eles: Antes de iniciar o ensaio (t = 0), metade do ensaio

(t = 256 s) e um pouco antes da fratura (t = 512 s).
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0), metade do ensaio (t = 257 s) e um pouco antes da fratura (t = 500 s). c) e d)
Andlise da liga Crs3CossNiss envelhecida por 240 h. c) Andlise de tracdo com
SDRX in-situ. d) Trés difratogramas de SDRX durante o ensaio de tracédo obtidos
em diferentes tempos, sendo eles: Antes de iniciar o ensaio (t = 0), metade do

ensaio (t = 218 s) e um pouco antes da fratura (t = 436 s).

A partir dos dados obtidos por SDRX durante os testes de tracao, foi realizada
uma analise de densidade de discordancias, denominada como p, e sua variagao
sob deformacdo para a liga ternaria com SRO minimo (recristalizada) e
pronunciado (envelhecida por 240 h). Essa analise, exposta na Figura 5.22,
mostra que ambas as amostras apresentam uma capacidade comparavel de
acomodar discordancias em varios niveis de deformagéo, promovendo taxas de
encruamento quase idénticas. Essa semelhanca também se estende ao

comportamento dos limites de escoamento, resultando em curvas de tensao-
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deformacéo praticamente iguais para ambas as condicdes de tratamento
térmico. Vale ressaltar que algumas discrepancias menores nos perfis de p foram
observadas nas fases iniciais dos testes de tracdo; no entanto, essas devem ser

abordadas com cautela devido ao ajuste menos confiavel.
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Figura 5.22 — Resultados da Analise da Densidade de discordancia e Curvas de
Tracdo para a liga CrCoNi equiatbmica, usando o Método Modificado de
Williamson-Hall para 8 picos CFC (111, 200, 220, 311, 222, 400, 331, 420) na
integracdo da direcdo transversal (intervalo azimutal de 0° + 20°) apés a
subtragcdo do alargamento instrumental. A densidade de deslocamento (p) &
determinada pelo declive, como uma funcéo da deformacao. Conforme mostrado
na figura, ambas as amostras tém capacidades semelhantes de acomodar

discordancias em diferentes niveis de deformacéao.

As avaliagbes dos testes mecanicos demonstram que diferentes niveis de
SRO néo influenciam significativamente as propriedades mecanicas da liga
CrCoNi equiatdbmica. Contudo, as propriedades da liga binaria sao
acentuadamente aprimoradas pela presenca de precipitados da fase ordenada
de longo alcance ol6.
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6 CONCLUSOES

Este trabalho estudou a formacdo de SRO, e sua influéncia no
comportamento mecéanico e nas propriedades fisicas de calor especifico das
ligas Cr;3Co33_,Niss,, (X =0 e 33). Corroborando seus resultados utilizando de
simulagbes como MD-MC e DFT em conjunto com CALPHAD. A partir dos
resultados e da discussao presente neste trabalho, pdde-se concluir que:

1. Através desta investigacdo abrangente a respeito do SRO na liga CrCoNi
equiatdbmica, validamos a existéncia do fenbmeno de SRO dentro desta
liga, introduzindo um método prético para avaliar o estado de SRO em
materiais.

2. A andlise de calor especifico se mostrou uma eficiente técnica para
deteccdo do ordenamento na liga CrCoNi equiatémica e CrasNiss.

3. Mesmo com os niveis de SRO variando na liga ternaria, ndo foi possivel
observar o impacto significativo nas propriedades mecanicas.

4. A liga CrssNiss demonstrou alteracdes substanciais nas propriedades
mecanicas, como aumento do limite de escoamento e limite maximo de
resisténcia a tracao, devido a formacéo de precipitados da fase ordenada
de longo alcance ol6.

5. A utilizacdo de DFT com CALPHAD apresentou dados realistas em
relacdo a ordenamento de longo alcance para a liga ternaria, promovendo
novas temperaturas de tratamento térmicos que possam desenvolver o
LRO nesta liga.

6. O estudo desenvolvido apresenta uma metodologia adaptavel a outros
sistemas de ligas, onde o efeito do SRO ainda ndo foi completamente
elucidado, oferecendo uma nova via para a pesquisa sobre o sensivel

equilibrio entre a ordenacao atémica e o desempenho da liga em LEMPs.
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7 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

A partir da experiéncia e dos conhecimentos adquiridos na realizacao deste
trabalho, é possivel listar algumas recomendacdes para futuros trabalhos, dentre
ela:

1. Realizacdo da analise de resistividade elétrica da liga ternaria, a fim de
avaliar a influencia do SRO nestas propriedades. Desta maneira,
corroborando os resultados obtidos pela anéalise de calor especifico.

2. Realizar analise de dilatometria na liga ternaria com o intuito, de maneira
semelhante a analise de resistividade elétrica, complementar os dados
obtidos pela analise de calor especifico, a fim de mapear se a formacéo
do SRO causa alguma mudanca no coeficiente de expansao do material.

3. A partir dos resultados obtidos pela analise de DFT em conjunto com
CALPHAD, realizar tratamentos térmicos em temperaturas abaixo de 400
°C na liga ternaria. Averiguar experimentalmente a teoria que nestas
temperaturas poderia se formar uma fase ordenada de longo alcance

nesta liga.
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