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RESUMO

Na busca por materiais com desempenho aprimorado, as ligas de
elemento multiprincipal (LEMPs) despertam o interesse da comunidade
cientifica, devido ao seu vasto campo composicional. Algumas ligas do sistema
Cr-Co-Ni se destacam por possuirem excelentes valores de tenacidade, dentre
0S maiores j4 reportados para todos os materiais. O notério comportamento
mecanico dessas ligas é atribuido, dentre outros fatores, a ocorréncia de
maclagem induzida por deformacdo (TWIP) e/ou transformacdo de fase
induzida por deformacéo (TRIP). A presente dissertacdo estudou o equilibrio de
fases e as propriedades mecéanicas da LEMP Crs0Co40Ni2o, tal composic¢ao foi
selecionada por estar em uma regido de transicdo entre as ligas TWIP e as
ligas TRIP do sistema Cr-Co-Ni. Neste trabalho, calculos termodinamicos
utilizando o método CALPHAD previram a formacdo de fase sigma, muitas
vezes indesejavel. Experimentalmente, a fase sigma pOde ser totalmente
suprimida por fatores cinéticos, de modo que a liga apresentou uma matriz com
estrutura cubica de faces-centradas (CFC), maclas de recozimento e uma
segunda fase: possivelmente fase 9R e/ou fase hexagonal compacta (HCP)
martensitica induzida por resfriamento. Essas estruturas de morfologia fina
proporcionaram endurecimento por interface, o que contribuiu para a elevada
tensdo de escoamento intrinseca (0o) de 299 MPa, obtida por um estudo de
Hall-Petch em tracdo. A liga também apresentou um eficiente fortalecimento
por refino de grdo de 667 MPa/um™®° e 6timas combinacdes de resisténcia
mecéanica e ductilidade, além de elevada tenacidade. A explicacdo para tal
desempenho é a alta capacidade de encruamento, atribuida principalmente a
ocorréncia de TRIP e possivelmente TWIP. Em ensaios de desgaste a seco
contra pinos de alumina, a liga exibiu boa resisténcia ao desgaste e baixo
coeficiente de atrito de 0,12. Os presentes resultados evidenciam o grande
potencial das ligas Cr-Co-Ni, particularmente a composicdo estudada em

aplicacbes onde esse conjunto de propriedades seja necessario.

Palavras-chave: Ligas de elemento multiprincipal; Ligas Cr-Co-Ni; Equilibrio de

fases; TRIP/TWIP; Propriedades mecéanicas; Hall-Petch.
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ABSTRACT
PHASE EQUILIBRIA AND MECHANICAL PROPERTIES OF Cr40Co40Niz20
MULTI-PRINCIPAL ELEMENT ALLOY

In the pursuit for materials with improved performance, multi-principal
element alloys (MPEAS) attract the interest of the scientific community, due to
their large composition space. Some Cr-Co-Ni alloys stand out with excellent
toughness values, among the toughest materials ever made. The notorious
mechanical behavior of these alloys is mainly ascribed to the occurrence of
twinning-induced plasticity (TWIP) and/or transformation-induced plasticity
(TRIP). The present work studied the phase equilibria and mechanical
properties of the Cra0Co40Nizo MPEA, such composition was selected because it
is located in a transition region between TWIP alloys and TRIP alloys of the Cr-
Co-Ni system. In this work, thermodynamic calculations using the CALPHAD
method predicted the formation of a sigma phase, which is often undesirable.
Experimentally, the sigma phase could be completely suppressed by kinetic
factors, so the alloy presented a matrix with face-centered cubic (FCC)
structure, annealing twins, and a second phase: possibly 9R phase and/or
cooling-induced hexagonal close-packed (HCP) martensitic phase. These
structures with fine morphology provided interface hardening, which contributed
to the high intrinsic yield strength (co) of 299 MPa, obtained by a Hall-Petch
study in tensile tests. The alloy also showed an efficient grain refining
strengthening of 667 MPa/um?° and optimal combinations of mechanical
strength and ductility, in addition to high toughness. The explanation for this
performance is the high work hardening capacity, mainly ascribed to TRIP and
possibly TWIP. In dry-sliding wear tests against alumina pins, the alloy exhibited
good wear resistance and a low coefficient of friction (CoF) of 0.12. The present
results further evidence the high potential of Cr-Co-Ni alloys, particularly the

studied composition, in applications which this set of properties is necessary.

Keywords: Multi-principal element alloys; Cr-Co-Ni alloys; Phase equilibria;
TRIP/TWIP; Mechanical properties; Hall-Petch.
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1 INTRODUCAO
1.1 Contextualizacao

Um ponto fundamental da ciéncia e engenharia de materiais é
compreender as relacdes entre o processamento, a estrutura e as propriedades
dos materiais. E nesse ponto que se baseia o desenvolvimento de materiais
com propriedades especificas que s8o0 necessarias para o0 elevado
desempenho do material em determinada fungéo.

O estudo das propriedades mecénicas € fundamental para aplicacbes
estruturais, mas ndo somente, pois todo material deve, ao menos, resistir ao
seu préprio peso e as solicitacbes mecanicas de sua aplicacdo que
frequentemente incluem [1,2]:

a) cargas mecanicas estéticas e dinamicas aplicadas a estrutura;

b) capacidade de absorver energia;

c) boa resisténcia a formacéo e propagacao de trincas;

d) boa resisténcia a fluéncia, caso aplicado em altas temperaturas;

e) alta resisténcia ao desgaste;

f) e inércia ao ambiente, ou seja, exibir poucas alteracdes nas

propriedades por conta de efeitos externos (corroséo, oxidacao, etc.).

No que diz respeito aos materiais metalicos, uma das estratégias para
moldar as propriedades é a utilizacdo de ligas metdalicas, que basicamente
consistem na mistura de diferentes elementos, com a maioria sendo de
natureza metdlica. As ligas metélicas convencionais geralmente utilizam um (ou
dois) elemento majoritario e suas propriedades podem ser ajustadas através da
adicao de pequenas quantidades de outros elementos.

O recente avanco das ferramentas computacionais e dos métodos
preditivos impulsionou o desenvolvimento de uma nova classe de ligas
metalicas: as liga de elemento multiprincipal (LEMP), também conhecidas
como ligas de média e/ou alta entropia, notaveis por ndo possuirem somente
um ou dois elementos majoritarios, e sim diversos elementos em proporc¢des
equiatbmicas ou quase equiatbmicas. Isto €, tal avanco expandiu o
desenvolvimento de ligas metalicas para as regides centrais dos diagramas de

fase multicomponente. Uma das LEMPs pioneiras foi a liga equiatbmica



CrMnFeCoNi reportada por Cantor et al. (2004) [3], hoje conhecida como “liga
de Cantor’, uma liga monofasica com estrutura cubica de faces-centradas
(CFC) constituida por cinco elementos em proporcdes iguais (20%at cada). No
desenvolvimento de LEMPs destaca-se o trabalho de Miracle e Senkov (2017)
[4], que citam 72 elementos candidatos, com 0s quais € possivel obter uma
infinidade de diferentes composicdes. E justamente nesse aspecto que reside
uma das maiores potencialidades dessa nova classe de ligas metalicas: as
inimeras possibilidades e, portanto, inUmeros conjuntos de propriedades
possiveis. O grande desafio acerca dessas novas ligas é prever quais
elementos, e em que proporgdo, resultardo em um liga com desempenho
satisfatorio em determinada condicdo. Isso reforca a importancia de
metodologias preditivas no estudo de LEMPs, como por exemplo, o método
termodinamico computacional CALPHAD.

Nos estudos realizados em desenvolvimento de LEMPs, algumas
composicdes do sistema Cr-Co-Ni ganharam destaque devido as suas
propriedades mecanicas, que as posicionam dentre os materiais de maior
tenacidade ja reportados [5]. Além disso, as ligas deste sistema se mostraram
promissoras de um ponto de vista de resisténcia a corrosdo [6]. Suas 6timas
propriedades mecéanicas sdo atribuidas, além de outros fatores, aos
mecanismos de deformacdo atuantes: maclagem induzida por deformacao
(TWIP) elou transformacdo de fase induzida por deformacgédo (TRIP). O
comportamento mecanico das ligas CFC, como as ligas Cr-Co-Ni, é fortemente
influenciado por um parametro chamado energia de falha de empilhamento
(EFE), que depende de diferentes fatores, dentre eles a composicdo e, em
menor escala, o tamanho de grdo. A composi¢cdo CraCo40Ni20, Objeto de
estudo deste trabalho, é interessante por estar em uma regido composicional
intermediaria entre as ligas TWIP e as ligas TRIP do sistema Cr-Co-Ni. Ha
estudos envolvendo o comportamento em desgaste da liga equiatdmica CrCoNi
[7,8], mas ainda ha muito a ser explorado acerca das propriedades tribologicos
das ligas deste sistema.

Atualmente, ha um esfor¢o em aprimorar ainda mais o desempenho das

ligas do sistema Cr-Co-Ni, seja na busca de propriedades mecanicas ainda



melhores, ou combinagOes especificas de propriedades para determinada
aplicacdo. Nesse ambito, estudos acerca do equilibrio de fases e
comportamento mecanico sdo essenciais para compreender o papel da EFE e

dos mecanismos TWIP/TRIP nas ligas do sistema Cr-Co-Ni.

1.2 Objetivos
1.2.1 Objetivos Gerais

Este trabalho se prop6e a contribuir com o desenvolvimento de LEMPs
do sistema Cr-Co-Ni, por meio do estudo do equilibrio de fases, e avaliagdo do

comportamento mecanico e em desgaste da composicado CraoCo4oNizo.

1.2.2 Objetivos Especificos

Os objetivos especificos incluem:

a) o estudo do equilibrio de fases, mais especificamente das fases
presentes, sua morfologia e tamanho de grdo, auxiliado por calculos
termodinamicos, a fim de caracterizar as fases formadas em diferentes
condicbes de processamento, que tipicamente seriam usadas para se
conformar uma liga deste tipo;

b) o estudo do comportamento mecanico visa, primeiramente, obter
diferentes propriedades mecéanicas a partir de ensaios de tragdo e
dureza. Em seguida, correlacionar a estrutura, em especial o tamanho
de grdo, com os mecanismos de deformacédo atuantes e as propriedades
mecanicas da liga em questao, o que inclui um estudo de Hall-Petch;

c) e o estudo do comportamento em desgaste tem o objetivo de obter
informagdes sobre a resisténcia ao desgaste, coeficiente de atrito e
mecanismos de desgaste atuantes, visando entender seu potencial
também nesta frente, dado que esta propriedade seria de fundamental

importancia em diversas potenciais aplica¢cdes de uma liga estrutural.






2 REVISAO DA LITERATURA
2.1 Ligas de Elemento Multiprincipal (LEMPSs)

Por muito tempo, as ligas metalicas foram baseadas em um ou dois
elementos principais, enquanto as propriedades podiam ser ajustadas através
da adicdo de pequenas quantidades de outros elementos, chamados de
elementos de liga. Contudo, o inicio do século XXI marcou uma mudanca neste
paradigma, devido a popularizagdo de uma nova classe de ligas metélicas: as
LEMPs, também conhecidas como ligas de média ou alta entropia. De modo
geral, essas ligas ndo possuem somente um ou dois elementos principais, e
sim diversos elementos em proporcdes equiatbmicas ou quase equiatdbmicas.

A ideia de utilizar trés ou mais elementos em proporcdes consideraveis
ndo é nova, apesar disso, o grande interesse em LEMPs teve inicio somente
apos as publicacfes independentes de Cantor et al. (2004) [3] e Yeh et al.
(2004) [9], ambas em 2004. Desde entdo, milhares de trabalhos acerca desse
tema foram publicados, incluindo alguns artigos de reviséo [4,10-12] e um livro
[13].

Por questdes historicas, existem diversas definicbes e nomenclaturas
para esse novo conceito de ligas metalicas, tais como: ligas de elemento
multiprincipal (LEMPs) (multi-principal element alloys — MPEAS), ligas de alta
entropia (high entropy alloys — HEAS), ligas multicomponentes (multicomponent
alloys), ligas complexas e concentradas (complex concentrated alloys — CCASs),
entre outras. Apesar de suas diferentes motivacdes, muitos desses termos sao
frequentemente utilizados como sinGnimos atualmente [4,11], pois exploravam
0 mesmo conceito: a possiblidade de usar trés ou mais elementos em
proporc¢des equiatbmicas ou quase equiatbmicas, ndo havendo uma diferenca
Obvia entre soluto e solvente. Zhang, Liaw e Zhang (2018) [11] aconselham
utilizar as definicdes originais apenas como guias e ndo como regras rigidas,
enquanto que Miracle e Senkov (2017) [4] advertem que o debate sobre as
nomenclaturas e definicbes pode ser improdutivo, e discutem que o0 mais
importante é explorar a imensa variedade de composi¢des da regido central do

diagrama de fases multicomponente.



Até entdo, o termo mais utilizado na literatura ainda é “ligas de alta
entropia”, pois no inicio estudava-se ligas com elevada entropia
configuracional, a fim de favorecer a estabilidade de uma Uunica fase em
solucdo solida e suprimir a formagdo de intermetdlicos, buscando obter
melhores propriedades. Hoje, ha diversas evidéncias de que os valores 6timos
de algumas propriedades ndo necessariamente coincidem com oS maiores
valores de entropia configuracional [5,14-17]. Por esse motivo e por uma
questdao de uniformidade, este trabalho usara somente o termo “ligas de
elemento multiprincipal (LEMPS)”.

O grande interesse em LEMPs esta relacionado as propriedades
mecanicas e funcionais promissoras observadas em ligas desenvolvidas
recentemente [4,11]. Com destaque para a liga de alta entropia CrMnFeCoNi
(liga de Cantor) [18] e as ligas de média entropia CrCoNi [5] e CrasC027,5Ni27,5
[19], que estdo entre os materiais de maior tenacidade ja reportados até entéo.

Contudo, a maior potencialidade dessa nova classe de ligas metalicas
sdo as inumeras possibilidades. Considerando as incontaveis combinacdes de
elementos e composi¢cdes possiveis, ha um ndmero quase infinito de
oportunidades para criacdo de novas liga, seja buscando propriedades
superiores ou uma combinacédo especifica de propriedades.

Embora as inUmeras possibilidades sejam uma grande vantagem, esse
atributo traz consigo um grande desafio: como saber quais ligas geram
resultados satisfatorios? Até entdo, muitas LEMPs com boas propriedades
foram desenvolvidas por tentativa e erro [4,14]. Porém, esse método envolve
uma quantidade enorme de trabalho e tende a ser ineficiente. Felizmente, o
uso de metodologias preditivas [17,19], a exemplo do método CALPHAD, bem
como de abordagens experimentais combinatorias. [17,20] tem otimizado o
estudo e desenvolvimento de novas ligas.

Uma perspectiva futura é que as LEMPs possibilitem projetar uma liga
metalica com a combinacéo de propriedades e o desempenho exato requerido
para determinada aplicacédo (“performance driven design”), o que,

consequentemente, aumentaria o custo-beneficio [1,4,11,21].



2.2 Ligas Cr-Co-Ni

Dentre as LEMPs, a liga equiatdmica CrCoNi se destaca com excelentes
combinagdes de resisténcia mecanica e ductilidade [14-16,22—-25], 0 que a
qualifica como uma das ligas mais tenazes ja reportadas dentre todos os
materiais [5]. Suas boas propriedades mecéanicas sao atribuidas principalmente
a elevada componente de endurecimento por solugdo sélida [17,19], e a
ocorréncia de maclagem induzida por deformacéo (TWIP) [5,16].

Em ligas do sistema Cr-Co-Ni, observou-se que a componente de
endurecimento por solucéo solida pode ser melhorada através da adicao de Cr.
A liga TWIP CrasCo27,5Ni27,5 apresenta resisténcia mecanica e tenacidade ainda
maiores que a liga equiatomica CrCoNi [19]. Contudo, ndo se pode aumentar
muito o teor de Cr nas ligas desse sistema, pois acima de determinado valor
(em torno de 40-45%), os calculos termodinamicos preveem a formacédo de
fase sigma [19,26], que frequentemente € prejudicial as propriedades
mecanicas. As ligas do sistema Cr-Co-Ni apresentam um comportamento
promissor do ponto de vista de resisténcia a corrosdo, no qual o Cr
desempenha um papel essencial [6].

No que diz respeito aos mecanismos de deformacao atuantes, as ligas
da regido central do diagrama, como a equiatobmica CrCoNi [5,16,24] e a
quase-equiatdmica CrssCo275Niz2z5 [19] apresentam maclagem mecéanica
(relativa ao TWIP) como mecanismo de deformacdo predominante. Vale
ressaltar que alguns estudos [25,27,28] evidenciaram a ocorréncia de
transformacoes de fase locais na liga equiatdmica CrCoNi, em que a fase CFC
se transforma na fase hexagonal compacta (HCP) ao longo das falhas de
empilhamento e das maclas de deformac&o. Contudo isso ocorre somente em
estagios mais avancados de deformacédo e ao contrario do TRIP convencional,
em que a transformacao ocorre em larga escala, nessa liga observa-se apenas
uma fracdo muito reduzida de fase HCP com espessura da ordem de poucas
camadas atbmicas.

Ao se deslocar para a regiao rica em Cr e Co do diagrama de fases Cr-
Co-Ni, aumenta-se a tendéncia de transformacdo de fase CFC para HCP

induzida por deformagéo [26,29,30], culminando em ligas que apresentam



TRIP como principal mecanismo de deformacéo, a exemplo da liga Cr40CossNis
[26].

As lamelas de fase HCP martensitica e/ou as maclas de deformacéo
atuam como barreiras extras para o movimento das discordancias (efeito de
Hall-Petch dindmico). Isso aumenta a taxa de encruamento e, de acordo com o
critério de Considére, atrasa a instabilidade plastica por empesco¢camento, o
gue aumenta consideravelmente a plasticidade dessas ligas, proporcionando
excelentes combinacbes de resisténcia mecanica e ductilidade
[5,14,16,26,29,31,32]. Considerando ainda que a fase HCP é presumidamente
mais resistente que a fase CFC, devido ao menor niumero de sistemas de
escorregamento, as interfaces CFC/HCP provavelmente sdo mais dificeis de
serem atravessadas por discordancias que os contornos de macla (isso exige a
propagacdo da discordancia em plano ndo basal, o que é problematico para
alguns metais HCP), proporcionando maior taxa de encruamento para as ligas
TRIP [33,34].

Coury et al. (2019) [26] estimaram a tendéncia de ocorrer TRIP em ligas
do sistema Cr-Co-Ni através da temperatura To, indicada graficamente na
Figura 2.1. To é a temperatura na qual a energia livre das fases CFC e HCP
séo iguais (Gcre = GHer). Acima de To a fase CFC € mais estavel, abaixo de To
a fase HCP é mais estavel e ha uma forca motriz para formacao de fase HCP.
As composicles que apresentam maior To (cores quentes na Figura 2.1) tém
maior tendéncia a apresentar TRIP. Dessa maneira, a liga deste trabalho,
Cra0Co40Niz0, estd em uma regido composicional intermediaria entre as ligas
TWIP e as ligas TRIP do sistema Cr-Co-Ni. Conforme pode ser visto na Figura
2.1, a liga equiatbmica CrCoNi [5,16,24] e a liga CrasCo275Ni27,5 [19]
apresentam TWIP como mecanismo de deformacdo predominante, enquanto
que a liga CrsoCossNis [26] apresenta TRIP como principal mecanismo de

deformacgéo.
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Figura 2.1 — Diagrama ternario Cr-Co-Ni indicando a temperatura To entre as
fases CFC e HCP. Adaptado de [26].

Portanto, a liga estudada neste trabalho, Cra0Co40Ni20, € interessante por
estar em uma regido composicional intermediaria entre as ligas TWIP e as ligas
TRIP do sistema Cr-Co-Ni. Além disso, a liga deste trabalho também é
interessante do ponto de vista de endurecimento por solucao sdlida. Estima-se
gue a componente de endurecimento por solucdo solida da liga CraoCoaoNizo

seja tdo alta quanto a da liga equiatbmica CrCoNi [19,26].

2.3 Energia de Falha de Empilhamento

A EFE é um conceito importante no contexto deste trabalho, visto que
ela é o principal parAmetro que governa o comportamento em deformacédo
plastica de fases CFC [35,36]. Além disso, a EFE tem influéncia determinante
no equilibrio de fases [37,38] e comportamento mecéanico [39] de ligas com
estrutura CFC e HCP.

As estruturas cristalinas CFC e HCP sdo ambas compostas por planos
compactos: {111} na estrutura CFC (diagonal do cubo); e {0001} na HCP (plano
basal). A diferenca estd no empilhamento desses planos, a estrutura CFC
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apresenta um empilhamento do tipo “...ABCABC...”, enquanto que a estrutura
HCP apresenta empilhamento “...ABAB...” [40,41].

Em planos compactos, o deslizamento das discordancias pode ser
facilitado se os atomos realizarem um “ziguezague”, de modo que uma
discordancia perfeita pode se dissociar em duas discordancias parciais de
Shockley. O deslizamento de uma discordancia perfeita ndo altera o
empilhamento do cristal, mas no caso de discordancias parciais, a primeira
altera o empilhamento do cristal e a segunda o repara, criando uma falha de
empilhamento na regido entre as parciais. Dessa maneira, um cristal CFC
apresenta localmente estrutura HCP [40]. As discordancias parciais séo
espacadas por uma distancia de até alguns nanémetros [16,24]. A regido entre
as parciais apresenta uma falha de empilhamento que difere da configuracdo
ideal do cristal, portanto existe uma energia associada a falha: a energia de
falha de empilhamento (EFE). A EFE é uma medida de energia por area (em
geral mJ/m2) e quantifica a diferenca de energia entre a regido falhada e o
cristal ideal, ja considerando as interfaces formadas. Quando o cristal € muito
mais estavel que a regido falhada, a EFE sera elevada, nesse caso, a distancia
entre as parciais serd pequena, a fim de reduzir a regido falhada cuja
estabilidade é menor. Portanto, a EFE € inversamente proporcional a distancia
das discordancias parciais [40].

Dessa maneira, é possivel obter a EFE experimentalmente através da
medicdo da distancia entre as discordancias parciais no MET. A medida
experimental, descrita nas publicacGes de Laplanche et al. (2017) [16] e Zhang
et al. (2020) [42], utiliza a Equacdo 2.1, que descreve a EFE (y) em funcédo do
mddulo de cisalhamento (G), magnitude do vetor de Burgers da discordancia
parcial (bp), distancia de separacao das parciais (d), coeficiente de Poisson (v)
e angulo entre a discordancia perfeita e a linha da discordancia (). A medida
experimental sempre resulta em valores positivos, além disso, segundo a

equacdao, EFE nula implica na separacéao infinita das discordancias parciais.

(2.1)

, = Gb} (2 - v> (1 v cos(2ﬂ)>

C 8md\1—v 2—v
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Por outro lado, a EFE tedrica pode ser obtida por simulactes
computacionais ou modelos de céalculo. Um desses modelos, descrito por
Adler, Olson e Owen (1986) [43] para ligas CFC, considera trés componentes:

a) a estabilidade entre as fases CFC e HCP no material em questéo;

b) a energia necesséria para criagdo de duas novas interfaces
CFC/HCP;

c) e uma componente de excesso relativa ao tamanho de gréo,
posteriormente proposta por Lee e Choi (2000) [44], para graos
austeniticos em acos.

Dessa maneira, a EFE (y) pode ser calculada segundo as Equagdes 2.2

[43], 2.3 [45] e 2.4 [44], que levam em conta a densidade planar dos planos
{111} (p), a diferenga de energia livre entre as fases CFC e HCP (AGCFC—HCP),
a energia de interface CFC/HCP (oCFCHCP) o parametro de rede (a), a
constante de Avogadro (N) e o tamanho de grao (d).

y = ZpAGCFC%HCP + ZO.CFC/HCP + ZPAGex (2_2)
4
P~ Ban @3
—d
AG,, = 170,06 exp (ﬁ) (2.4)

Em concordancia com o modelo, Jun e Choi (1998) [46] e Takaki,
Nakatsu e Tokunaga (1993) [47] evidenciaram que quanto menor o tamanho de
grédo, maior € a EFE, sendo que a EFE aumenta bruscamente para graos
menores que 30-35 pm.

Além do tamanho de grédo, diversos fatores influenciam na EFE, dentre
eles: composicao quimica da liga, composicdo quimica local (nas proximidades
da falha de empilhamento), ordenamento de curto alcance e vibragao da rede
(isto €, temperatura). Essas influéncias estao detalhadas a seguir.

A EFE dos elementos constituintes tem forte influéncia na EFE da liga.
Por exemplo, no sistema Cr-Mn-Fe-Co-Ni, 0 aumento da concentragdo de

niquel, leva ao aumento da EFE da liga [24]. Isso porque 0 niquel apresenta
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EFE relativamente alta (EFEni-crc = 125 mJ/m? [48]). Por outro lado, elementos
com baixa EFE, como o cobalto (EFEcoe-Hce = 27 mJ/m?2 [49]), tendem a diminuir
a EFE da liga [34,50].

Simulagbes com a liga equiatdmica CrCoNi mostraram que a EFE varia
bruscamente em fungéo do arranjo local de &tomos (composigéo quimica local)
nas proximidades da falha de empilhamento [51-53]. Por esse motivo, as
medicdes e simulacdes obtém uma grande distribuicdo de valores de EFE
(Tabela 2.1).

Além disso, observou-se por simulacdes [52] e experimentalmente [42]
gue o ordenamento de curto alcance (SRO — short-range order) leva a um
aumento consideravel da EFE na liga CrCoNi (Tabela 2.1).

A vibracdo da rede (temperatura) também exerce influéncia na EFE.
Simulagdes mostraram que o aumento da temperatura diminui a EFE do Ni
puro, por outro lado, maiores temperaturas aumentam a EFE da liga CrCoNi
[27,54].

Por fim, a Tabela 2.1 apresenta uma compilacdo de diversos valores de
EFE tedricos e experimentais encontrados na literatura para a liga CrCoNi. A
EFE tedrica € muitas vezes negativa e menor em comparacdo com a EFE
experimental, que € sempre positiva, porém € importante considerar as
condicbes de cada medicdo. Experimentalmente, a distancia das parciais €
limitada por diversos fatores como contornos de grdo, superficie da amostra,
composicao local, outras discordancias, campos de tenséo, entre outros [40].
Esses fatores geralmente ndo sdo considerados nas simulacfes e podem
limitar a separacdo das discordancias parciais, o que contribui no aumento da
EFE experimental. Geralmente, as medidas experimentais sdo realizadas na
temperatura ambiente e as simulac¢des consideram T = 0 K. Para a liga CrCoNi,
a vibragao da rede contribui para o aumento da EFE experimental [27,54], pois
a fase CFC é mais estavel em temperaturas maiores. Por ultimo, Ding et al.
(2018) [52] discutem a possibilidade de que nas medidas experimentais, o
material apresentava certo grau de SRO, o que também contribuiria para o
aumento da EFE, isto estd em discussdo na literatura atualmente, pois outro

estudo recente [55] mostra que o SRO nao tem efeitos praticos nestas ligas.
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Tabela 2.1 — EFE da literatura para a liga equiatdmica ternaria CrCoNi.

Método EFE média [mJ/m?] Referéncia

22+ 4 [16]

Experimental 18+4 24]

(Distancia das 8 + 1 (sem SRO)

parciais no MET) 23 + 4 (com SRO) [42]
-48 (Variacao: -77 a -18) [51]
-26 [56]

Tedrico -48 (-140 a 65) (Sem SRO)

(Simulacdes T = OK) | -14 (1 SRO) 52]
13 (11 SRO)

30 (171 SRO)

Em alguns materiais, como a liga CrCoNi, a diminuicdo da temperatura,
leva a uma diminuicdo da EFE [27,54]. Valores negativos de EFE indicam que
as falhas de empilhamento sdo mais estaveis que a matriz CFC e que ha uma
forca motriz para formacéo de falhas. Quando a EFE local atinge um valor nulo
ou negativo as discordancias parciais tendem a se separar indefinidamente.
Esse fendmeno é fisicamente interpretado como a formacéo de uma banda de
fase HCP martensitica induzida por resfriamento. Dessa maneira, a
temperatura em que a EFE € nula indica a temperatura de inicio da
transformacao martensitica (Ms) [37,38]. Em situacdes de aplicacdo de tensao,
materiais com EFE um pouco positivas (menor que ~15 mJ/m?2) ainda podem
apresentar formagéo de fase HCP martensitica induzida por deformacéo (TRIP)
[36]. De modo geral, a EFE influencia no modo de deformacao plastica. Em
acos com EFE menor que ~15 mJ/m2 o TRIP tende a ser predominante. Acima
desse valor, o TWIP tende a atuar como mecanismo predominante. E quando a
EFE é alta, maior que ~45 mJ/m?, a deformacéo plastica tende a ser controlada
por deslizamento de discordancias e bandas de cisalhamento [36].

A Figura 2.2 resume a influéncia da EFE no equilibrio de fases e nos
mecanismos de deformacdo atuantes. Vale ressaltar que os limites dos
intervalos entre os mecanismos de deformacéo séo valores estimados para
acos, e que localmente a EFE dos materiais pode variar em fungcdo da

composicdo quimica local, conforme discutido anteriormente.
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no resfriamento de discordéncias

Figura 2.2 — Intervalos estimados de EFE para transformacédo de fase no
resfriamento e para os mecanismos de deformagao predominantes (TRIP,

TWIP ou deslizamento de discordancias) [36—38].

Neste trabalho, utilizou-se o modelo de Adler, Olson e Owen (1986) [43]
para calcular a EFE da liga CrsCo4oNiz0. A metodologia de calculo é detalhada

no Apéndice A.

2.4 Endurecimento por Refino de Grao

Os contornos de grao atuam como obstidculos ao movimento das
discordancias, de modo a fortalecer o material. Pode-se aumentar a densidade
de contornos através da diminuicdo do tamanho de gréo. O refino de grédo € um
importante mecanismo de endurecimento, que muitas vezes consegue
aumentar tanto a resisténcia mecanica quanto a ductilidade, considerando o
regime convencional de tamanhos de gréo (d > 25 nm) [31,32,57].

A equacdo de Hall-Petch (Equacdo 2.5) relaciona a resisténcia
mecanica, geralmente dada pela tensdo de escoamento (oe), com o0 tamanho
médio de grdo (d) [58-60]. A inclinacdo de Hall-Petch (k) representa o
endurecimento por refino de grdo, ou seja, a resisténcia oferecida pelos
contornos de gréo ao deslizamento das discordancias. Elevados valores de k
indicam que a resisténcia mecanica aumenta significativamente com o
decréscimo do tamanho do grdo. A tensdo de atrito intrinseca da rede ou
tensdo de escoamento intrinseca (0o) diz respeito a tensdo de escoamento de
um material policristalino, pois considera o efeito do agregado policristalino
dado pela constante de Taylor, porém apresentando um tamanho de grao

infinito, isto €, sem o refor¢o gerado pelo refino de gréo.

o, = 0o+ k.d™%? (2.5)
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A liga CrCoNi apresenta um bom fortalecimento por refino de grdo, com
oo entre 140-220 MPa e k entre 265-670 [15,22,23]. Seus coeficientes de Hall-
Petch se destacam com relacdo a ligas semelhantes [61-64] e metais mais

puros [58].

2.5 Método CALPHAD

O método CALPHAD (CALculation of PHAse Diagram — calculo de
diagrama de fases) calcula parametros termodinamicos a partir de diferentes
bases de dados, e assim é capaz de modelar diagramas de fases [65]. Muitos
diagramas binérios e alguns ternéarios foram determinados experimentalmente,
porém essa tarefa se torna impraticavel para diagramas multicomponentes,
devido ao vasto campo composicional e a grande quantidade de trabalho
envolvida [4,12]. Nesse ambito, o método CALPHAD se mostra uma ferramenta
bastante eficiente no design e estudo de LEMPs.

O método consiste em determinar as funcdes de energia livre de Gibbs
(G) para todas as fases envolvidas no sistema, em funcédo de variaveis como
temperatura, pressdo, composi¢ao, entre outras [66]. Dado que no estado de
equilibrio, o material exibe a fase ou combinacdo de fases que minimizam a
energia livre de Gibbs (G) do sistema [41]. As bases de dados contém a
descricdo dos parametros termodinamicos de alguns elementos puros em
termos da energia livre de mistura e/ou a descricdo de diferentes diagramas
binarios, ternéarios, etc. [66]. Na determinacdo da energia livre de Gibbs, os
parametros de interacdo binarios e ternarios sdo de maior relevancia, enquanto
gue os parametros de alta ordem tém menor contribuicdo [66]. Deste modo, a
qualidade dos resultados depende fortemente de que a base de dados
descreva 0 maior numero possivel de diagramas binarios e ternarios
abrangidos no sistema em questao [4].

E importante se atentar as limitagdes do método, por exemplo, quando a
base de dados n&o descreve bem o sistema ou as fases de interesse, a
confiabilidade dos resultados € incerta. Além disso, por se tratar de uma
ferramenta de calculo termodinamico, € possivel prever as fases no estado de

equilibrio, mas ndo ha informacgdes sobre a cinética das transformacgdes, fases
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metaestaveis e fases de transicdo (martensita, bainita, zonas GP, etc.).
Contudo, quando bem utilizado, o método CALPHAD é capaz de produzir
previsdes razoaveis e é especialmente viavel no estudo de LEMPs, cujo campo

de composicdes é bastante vasto [4,12].
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Os materiais e métodos utilizados na realizacdo deste trabalho estdo

organizados no fluxograma da Figura 3.1 e detalhados no decorrer deste

capitulo.
Célculos Termodinamicos +  FundicSo por Indugdo & Vécuzabrlcacao da Liga Cr;5Co,0Niyg
" Método CALPHAD * Analise quimica, MEV-EDS
i i
i ¥
' ~
i Processamento
E Homogeneizagdo
! Laminagdo a quente e a frio
' Recristalizagdo
H J
]
| l l
A

Estudo do Equilibrio de Fases
DRX

+ MO, MEV, EDS, EBSD, MET
Tamanho de grao

Estudo das Propriedades Mecénicas
Tragdo, DRX

* Dureza

Estudo do Comportamento em Desgaste
Desgaste deslizante linear a seco
MEV-EDS, Macrografia

i
v

==

\

Estudo de Hall-Petch
e dos Mecanismos de Deformacdo

J

—> Material
---> Informagédo

Figura 3.1 — Fluxograma com os materiais e métodos utilizados neste trabalho.

3.1 Célculos Termodinamicos

Os célculos termodinamicos computacionais foram realizados através do
método CALPHAD no software Thermo-Calc®. Duas bases de dados foram
utilizadas: uma base de dados comercial para ligas de alta entropia (TCHEA3),
na qual o sistema ternario Cr-Co-Ni e todos o0s seus respectivos binérios séo
abrangidos em toda a faixa de composicdo e temperatura. Além disso, utilizou-
se uma base de dados ndo comercial desenvolvida por Gheno et al. (2015)
[67], capaz de modelar sistemas com cromo, cobalto, niquel e aluminio.

O principal objetivo na etapa de calculos termodinamicos foi estimar a
temperatura minima (Tmin) do campo monofasico CFC para a liga CraoCo4o0Nizo,
em outras palavras, descobrir a temperatura que um tratamento térmico ira
resultar em uma microestrutura CFC, caso a amostra for resfriada rapidamente.

Ainda foram verificadas as fases formadas abaixo dessa temperatura.
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3.2 Fabricacado e Processamento da Liga

Um lingote preliminar foi produzido no inicio deste trabalho, porém esse
primeiro lingote apresentava uma elevada quantidade de incluses
relativamente grandes e angulares. As informacdes detalhadas de fabricacao,
processamento e caracterizagdo do lingote preliminar podem ser encontradas
no Apéndice B. Dessa maneira, optou-se por otimizar o processo de
fabricacdo, a fim de obter um lingote mais vidvel para a realizacdo deste
trabalho, o qual sera descrito a seguir.

Um lingote de aproximadamente 2 kg (2 x 4 x 30 cm) da liga
Cr40Co40Niz0 foi produzido com matérias-primas de pureza comercial (99,7%
puros ou mais) decapadas com acido nitrico puro. Utilizou-se um forno de
inducdo a vacuo (VIM), o metal liquido foi vertido a uma temperatura
aproximada de 1600 °C em um molde de grafite recoberto com zirconita, o
resfriamento ocorreu de modo nao forgado ao ar. Uma pequena quantidade de
Al (0,5%at) foi adicionada como desoxidante para evitar a formacao de grandes
inclusbes de Oxido no interior do material. Espera-se que o Al residual
permaneca em solugcdo sdlida e tenha um impacto insignificante na
componente de endurecimento por solugdo sélida e nas propriedades de
resisténcia e ductilidade [68,69].

Uma porcao do lingote foi homogeneizada por 2 horas a 1100 °C, logo
em seguida sua espessura inicial de 23 mm foi gradualmente reduzida através
de varias etapas de laminacéo a quente a 1100 °C até atingir aproximadamente
1,7 mm de espessura. Na laminacao a quente, o material permanecia no forno
por 5-10 minutos, era laminado (3 ou 4 passes com reducdo de ~1,2 mm por
passe), voltava para o forno e o processo se repetia. Nas Ultimas etapas da
laminacéo a quente, utilizou-se reducdes menores (1 ou 2 passes com reducao
de ~0,8 mm por passe). A placa laminada foi resfriada em agua.

Por fim, a placa foi laminada a frio na temperatura ambiente até a
espessura final de 1,0 mm (~40% de reducdo a frio). O material foi
recristalizado em diferentes condicbes e resfriado em agua, a fim de obter

amostras com diferentes tamanhos de gréos. As condi¢des utilizadas foram: 1
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— 900 °C/0,5 h; 2 - 1000 °C/0,5 h; 3 — 1000 °C/2 h; 4 — 1000 °C/4 h; 5 — 1100
°C/4 h.

3.3 Analise Quimica

A andlise quimica foi realizada em uma amostra na condicdo bruta de
fusdo (BF). Carbono (C) e enxofre (S) foram medidos por combustéo direta em
um equipamento LECO CS-844. Oxigénio (O) e Hidrogénio (H) foram medidos
por absorcdo de radiacdo no infravermelho, e nitrogénio (N) por diferenca de
termo condutividade, em um equipamento LECO ONH-836. O teor dos demais
elementos (Cr, Co, Ni, Al) foi medido por EDS (Energy-Dispersive
Spectroscopy — Espectroscopia por dispersdo em energia) em um microscopio
eletrbnico de varredura Philip XL-30 FEG.

3.4 Estudo do Equilibrio de Fases

O objetivo dessa etapa foi identificar experimentalmente as fases
presentes no material, assim como a composi¢cdo e morfologia dessas fases.
Também foi verificado se as fases observadas experimentalmente estdo de
acordo com as fases previstas pelos calculos termodinamicos.

As analises de difratometria de raios-X (DRX) ocorreram em um
difratbmetro de raios-X Bruker modelo D8 Advance ECO, equipado com anodo
de cobre (Cu), cuja emisséo caracteristica ocorre na faixa de 1,54 A/8,047 keV
(Cu-Ka1). Utilizou-se um corretor digital de fluorescéncia, e os parametros de
passo e tempo de coleta foram ajustados apds analise preliminar. A técnica de
DRX foi empregada em amostras recristalizadas e amostras deformadas,
retiradas do comprimento Util dos corpos-de-prova (CPs) de tragdo (~50% de
deformacéo), a fim de identificar as fases presentes na condigéo recristalizada,
bem como avaliar se ocorreu TRIP.

As analises de microscopia Optica (MO) foram feitas em um microscopio
optico Olympus equipado com camera, em diferentes magnificacdes entre 50 e
1000 vezes. As analises de microscopia eletrénica de varredura (MEV) foram
realizadas nos microscopios FEI Inspect S50 e Philip XL-30 FEG, ambos

equipados com EDS, e o primeiro equipado com EBSD (Electron BackScatter
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Diffraction — difracdo de elétrons retro-espalhados). Para as analises de
imagem, as amostras foram retiradas das placas recristalizadas e foram
preparadas metalograficamente na face paralela a direcao de laminacgéao.

A analise de microscopia eletrénica de transmissao (MET) foi conduzida
em um microscopio FEI Tecnai F20 FEG, operando a 200 kV. A amostra teve
sua espessura reduzida mecanicamente até aproximadamente 0,1 mm, e entédo
foi preparada por eletropolimento em um equipamento Struers-TENUPOL,
utilizando solucédo de acido perclorico 25% e etanol 75%, a 0 °C e 30 V. A
andlise das imagens de alta resolucdo e as transformadas rapidas de Fourier

(FFT — Fast Fourier Transform) foram realizadas no software GMS3.

3.5 Determinagédo do Tamanho de Gréo

Para a determinacdo do tamanho de grdo médio (d), utilizou-se o
método do intercepto linear de Heyn, de acordo com a norma ASTM E112
(Standard Test Methods for Determining Average Grain Size) [70]. Utilizou-se
um arranjo de linhas horizontais, verticais e diagonais para cada uma das
regides analisadas. Os valores apresentados sdo o tamanho de grdo médio e o

desvio padréo, obtidos a partir de quatro campos para cada condicao.

3.6 Estudo das Propriedades Mecanicas

Além da obtencdo de diferentes propriedades mecanicas da liga
Cra0Co40Niz20, planeja-se estudar a influéncia do tamanho de gréo através da
determinacao dos coeficientes de Hall-Petch para a tenséo de escoamento e

pra dureza.

3.6.1 Ensaios de Tracao

Os ensaios de tracdo uniaxial foram realizados em uma maquina
universal de ensaios INSTRON com extensdmetro Optico, na temperatura
ambiente, com taxa de deformacdo constante de 102 s, de acordo com a
norma ASTM E8/E8M (Standard Test Methods for Tension Testing of Metallic
Materials) [71]. Os CPs foram obtidos no formato de placas (subsize sheet-type
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da norma ASTM E8/E8M) com espessura de 1 mm. Trés CPs foram ensaios
para cada condicdo de recristalizacdo. O moédulo de elasticidade, a tensao de
escoamento, o limite de resisténcia a tracdo, e a deformacéo na fratura foram
obtidos por sub-rotinas de calculo pré-existentes no software (INSTRON
Bluehill). A tenacidade foi estimada como a &rea abaixo das curvas de tensao-
deformacédo de engenharia. A taxa de encruamento foi obtida através da

derivada da tenséo real pela deformacao real a cada instante de deformacao.

3.6.2 Ensaios de Dureza

Os ensaios de microdureza Vickers foram realizados em amostras
recristalizadas em diferentes condi¢cées, as quais apresentavam diferentes
tamanhos de gréo. Utilizou-se um microdurdmetro FM-800 com um indentador
Vickers, aplicou-se uma carga de 500 g por 15 s em amostras polidas. Cada
amostra foi submetida a 10 indentagbes, sendo que o maior e 0 menor valor
foram desconsiderados.

Dentre todos os ensaios descritos, este foi unicamente realizado no
lingote preliminar, que esta detalhado no Apéndice B. Nenhuma indentacao foi
feita sobre ou nas proximidades de incluses micrométricas (visiveis no
microscépio Optico acoplado ao microdurdmetro), portanto espera-se que as

inclusdes tenham influéncia desprezivel nos resultados de dureza.

3.7 Estudo do Comportamento em Desgaste

Os ensaios de desgaste linear deslizante foram realizados em um
equipamento Plint & Partners TE 67/R, a temperatura ambiente em amostras
planas polidas na condicdo BF, em condicdo de deslizamento a seco, de
acordo com o procedimento A da norma ASTM G133-05 (Standard Test
Method for Linearly Reciprocating Ball-on-Flat Sliding Wear) [72]. Os
parametros de ensaio utilizados foram: forca normal de 25 N, frequéncia de
oscilacéo de 5 Hz, velocidade de deslizamento de 0,1 m/s e comprimento de
ciclo de 10 mm, totalizando uma distancia de deslizamento de 100 m. Como
contra-corpo, utilizou-se pinos alumina (pureza > 99%) com um diametro de 5,4

mm, Ra de 0,12 £ 0,03 um e dureza de 1560 + 70 HVo,3. O ensaio foi realizado
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em triplicata e a perda de material foi registrada utilizando um novo contra-pino
de alumina em cada ensaio. A massa das amostras foi medida com uma
precisdo de 10™* g antes e depois dos ensaios. A perda volumétrica foi
calculada por meio da densidade, medida pelo método de Arquimedes com
sensibilidade de 107% g/cm3. O coeficiente de atrito foi registrado pelo
equipamento para toda a distancia de deslizamento. A taxa de desgaste
especifica, k (mm3/Nm), foi calculada pela equacgéo 3.1, em que V é o volume
de material removido (mm?3), L é a distancia de deslizamento total (100 m) e F é

a forga normal (25 N).

Apds os ensaios de desgaste, as superficies desgastadas, os contra-
pinos de alumina e os detritos foram analisados por MEV-EDS (FEI Inspect

S50) e por macrografia.



23

4 RESULTADOS
4.1 Composicdo Quimica

A Tabela 4.1 exibe a composicéo da liga CrsaoCo4oNizo com acréscimo de
0,5%at de Al (desoxidante). Os teores de C, S, O, N e H foram medidos por
analise quimica, enquanto que os teores de Cr, Co, Ni e Al foram ajustados a

partir dos valores nominais e confirmados por EDS.

Tabela 4.1 — Composi¢cao da liga CrsaoCo40Ni2o em porcentagem em massa
(%m) e em porcentagem atbmica (%at). C, S, O, N e H obtidos por analise

quimica. Cr, Co, Ni e Al ajustados a partir dos valores nominais.

Composicéao

Cr Co Ni Al C S O N H

%m 36,9 141,8 | 20,8 | 0,24 | 0,0121 | 0,00746 | 0,0604 | 0,13 | 0,000615

Y%at 39,5 (395 (19,7 |05 |0,06 0,01 0,2 0,5 |0,03

4.2 Estudo do Equilibrio de fases

A Figura 4.1 exibe o equilibrio de fases da liga Crs0Co040Niz20 obtido
através do método CALPHAD com dois diferentes bancos de dados: TCHEA3
e Gheno et al. (2015) [67]. De acordo com os calculos termodinamicos, no
estado de equilibrio, o material solidifica monofasico CFC em
aproximadamente 1400 °C, e abaixo de determinada temperatura inicia-se a
formacdo de fase sigma. A temperatura minima (Tmin) do campo monofasico
CFC segundo a base de dados TCHEAS € 980 °C; e segundo a base de dados
Gheno et al. (2015) [67] € 940 °C. No equilibrio, abaixo da Tmin 0 material deve
apresentar, além da matriz CFC, uma fracdo de fase sigma, mas fatores

cinéticos podem suprir a formacéo dessa fase.




24

(a) (b)

CFC | Liquida |-~ CFC Liquida [ .
2 2
s s
s s
H H
£ H

Sigma
Sigma
= o Base de dados: ' - o Base de dados:
Trnin = 9802C TCHEA3 Tmin= 9402C Gheno etal. (2015)
T CrgoCo4oNiyg T ! CryoCo4oNiyo

Y/\ Temperature [Celsius| AN Temperature [Celsius
=N ! : N ! i

Figura 4.1 — Equilibrio de fases da liga Cra0Co40Nizo obtido através do método
CALPHAD (software Thermo-Calc) com dois diferentes bancos de dados:
TCHEA3 e Gheno et al. (2015) [67]. No eixo vertical: fracdo molar das fases; no

eixo horizontal: temperatura (°C).

ApGs os calculos termodindmicos acerca do equilibrio de fases, realizou-
se a etapa de caracterizagdo microestrutural da liga CrsoCo4oNiz0. A Figura 4.2
exibe imagens de microscopia da liga na condicdo BF e recristalizada. Nota-se
uma quantidade consideravel de artefatos pretos, que aparentemente sao
inclusBes. Apesar disso, tais artefatos representam ndo mais que 0,5% do
material e sdo relativamente pequenos, os maiores nao ultrapassam 10 pm.
Andlises de EDS no MEV e MET indicam algumas inclusbes ricas em Si e

outras ricas em S, podendo também apresentar O, C, N, Al e/ou Cr.

(a)

Figura 4.2 — Imagens de microscopia da liga CraCo4oNiz20 evidenciando as

inclusbes. (a) MO na condicdo BF, (b) MEV e (c) MET em amostras

recristalizadas.
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Utilizando o modelo de Adler, Olson e Owen (1986) [43], foi possivel
estimar a EFE da liga utilizada neste trabalho (Cra0Co40Ni20). A metodologia de
calculo detalhada pode ser consultada no Apéndice A. Desconsiderando a
componente do tamanho de gréo, segundo as Equacbes 2.2 e 2.3, a EFE
resulta em 18 mJ/m2. E considerando o tamanho de grédo, a EFE se encontra
em um intervalo de aproximadamente 18 mJ/m2 (para d = 60 um) a 27 mJ/m?
(para d = 1 pum), que é relativamente proxima aos valores experimentais
obtidos para a liga equiatdmica CrCoNi, mostrados na tabela 2.1. Vale ressaltar
que estes valores de EFE correspondem a valores médios para esta liga,
sendo que localmente a EFE varia em fungdo da composicdo quimica nas
proximidades da falha de empilhamento [51-53]. De acordo com De Cooman,
Estrin e Kim (2018) [36], a liga deste trabalho se encontra no intervalo de EFE
em que a maclagem mecanica (relativa ao TWIP) é predominante (entre ~15 e
45 mJ/m?), mas também esta proxima do limite em que a transformacdo de
fase induzida por deformacao (relativa ao TRIP) se torna ativa (<~15 mJ/m?2).

A Figura 4.3(a) apresenta os resultados da analise de DRX das
amostras recristalizadas e resfriadas em agua. Em todas as condigbes ha
predominéncia da fase CFC e, ao contrario das expectativas, h4 uma pequena
fracdo do que parece ser fase HCP, enfatizada na Figura 4.3(c). A fase HCP
pode ter sido formada por transformacdo martensitica durante o resfriamento,
ou pode ter sido induzida na superficie das amostras por deformacdes locais
decorrentes do corte e/ou lixamento (para remocédo da camada superficial de
oxidos), ou ainda devido as tensdes térmicas decorrentes do resfriamento.
Nenhuma das amostras, incluindo a recristalizada a 900 °C por 30 minutos
(curva preta nas Figuras 4.3(a-c)), apresenta fase sigma, ao contrario da
previsdo termodinamica. Apos a deformacdo, como pode ser visto na Figura
4.3(b), todas as amostras apresentaram aumento na fracdo de fase HCP,
indicando a ocorréncia de transformacéo de fase (CFC para HCP) induzida por
deformacéo (TRIP). Conforme exibido na Figura 4.3(d), a fracdo de fase HCP &
aproximadamente constante para as todas as condi¢cbes, antes e depois da

deformacgédo. Embora haja uma ligeira flutuagéo, néo € possivel discriminar uma
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tendéncia evidente dentro da faixa de tamanhos de grao estudada neste

trabalho.
(a) Recristalizadas (b) Deformadas
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Figura 4.3 — Padréao de difracdo de raios-X da liga CraoCoa4oNizo: (a) amostras
recristalizadas e (b) amostras deformadas, retiradas do comprimento util dos
CPs de tracdo (~50% de deformacgé&o); (c) zoom no padrdo de DRX das
amostras recristalizadas enfatizando a presenca da fase HCP antes da
deformacéo. (d) Relagcéo entre a fracdo de fase de HCP e o tamanho de gréo
de CFC, pela razéo dos picos da fase HCP/CFC.
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A Figura 4.4 apresenta imagens de MEV-EBSD, revelando
microestruturas  completamente  recristalizadas, com grdos CFC
aproximadamente equiaxiais. As amostras recristalizadas em maiores
temperaturas ou por maiores tempos apresentam maior tamanho de gréo da
fase CFC. N&o foram observadas evidéncias da fase HCP nas analises de

imagem e composi¢ao por MEV-EDS.
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Figura 4.4 - Imagens de MEV-EBSD (mapas de orientacdo de graos
codificados por cores) da microestrutura da liga CrsoCo40Nizo0 recristalizada em

diferentes condi¢cbes, com diferentes tamanhos de gréo, d.

Para elucidar a questédo da presenca e morfologia da fase HCP, for feita
uma investigagdo por MET (ilustrada na Figura 4.5). Esta analise revela uma
matriz CFC com maclas de recozimento e varias falhas de empilhamento. Uma
analise de difracdo de elétrons com a matriz orientada em uma dire¢cdo <110>
revela a presenca das reflexfes da matriz e de uma macla (Figura 4.5(c)). Além
disso, o padrao apresenta algumas reflexdes extras proibidas para a fase CFC,
como as na posicao 1/3 e 2/3 da reflexdo (-111)crc e também em 1/3 (2-24)crc
(indicadas por setas brancas na Figura 4.5(c)). A primeira vista, o padréo
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aparenta possuir também fase HCP, pois muitas reflexdes sdo coincidentes,
entretanto o padrdo ndo pode ser bem descrito como contendo fase HCP, para
tanto, ele deveria exibir as reflexdes mostradas na Figura 4.5(d). As reflex6es
1/3 e 2/3 da (-111)crc estdo presentes no padrao experimental e né&o
correspondem a fase HCP, além disso, a fase HCP deveria apresentar
reflexdes extra, que ndo podem ser vistas no padrdo experimental, estas
reflexdes incluem a (10-11)nce e (20-21)nce marcadas em vermelho na Figura

4.5(d) bem como a reflexdo (0001)Hce que normalmente aparece no padrao por

difrac@o dupla na posi¢éo 1/2 (-111)crc. Desta forma, néo foi possivel indexar a
fase HCP.

(a)

(d) : v O
.: [+] ‘. L ] '
. (0001 ¢
° [N (-] o °
[ 4 L]
e [ ] o
® == CFC - matriz
@ .
. A o o | = CFC - macla
° = HCP

== HCP - dif. dupla

Figura 4.5 — Imagens de MET e padrao de difracdo da liga Cr40oCo040Ni20
recristalizada (900 °C/0,5 h). (a) Imagem de campo claro ao longo do eixo de
zona <110>; (b) campo escuro (CE) adquirido usando a reflexdo {111} da
macla; (c) padrao de difracdo de area selecionada no eixo de zona <110>; (d)
Padréao de difracdo indexado com a fase CFC, a macla e possivelmente fase
9R.
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Em seguida foi realizada uma analise de MET de alta resolucao.
Observou-se algumas lamelas com contraste caracteristico a cada 3 camadas
atdbmicas, conforme pode ser visto na Figura 4.6. As transformadas de Fourier
(Figura 4.6(c)) confirmam que tais lamelas séo responsaveis por produzir todas
as reflexdes adicionais menos intensas vistas no padrao de difracdo. Nesse
sentido, tanto as reflexdes adicionais do padrdo da Figura 4.5(c) e o contrate
diferenciado das imagens de alta resolucdo (Figura 4.6) podem ser explicados
de duas maneiras: (1) a partir da sobreposicdo da matriz CFC e de uma macla
em uma interface incoerente (isto é, ndo paralela ao plano 111), o que geraria
reflexdes adicionais por difracdo dupla; ou (2) pela formacdo de uma fase
conhecida como 9R. A fase 9R é formada por um empilhamento especifico de
nove planos compactos (ABC/BCA/CAB), gerando um contraste caracteristico
a cada trés camadas atomicas nas imagens de alta resolugdo (Figura 4.6), pois
ela é formada pela emissao de um conjunto de falhas de empilhamento a cada
trés planos {111} da estrutura CFC [73,74]. Conforme pode ser visto nas
Figuras 4.6(a,b) o material exibiu uma lamela relativamente espessa, do que
pode ser fase 9R, paralela a macla do material, e conforme mostrado nas
Figuras 4.6(b,d,e) a lamela esta dividindo a por¢cdo maclada do material do
material ndo maclado. Lamelas da ordem de poucas camadas atdbmicas
também foram observadas (Figuras 4.6(d,e)). Portanto, as lamelas
nanométricas com contraste caracteristico observadas no material podem ser
um artefato produzido pela sobreposicdo da matriz CFC e da macla, ou podem

ser decorrentes da presenca da fase 9R.



30

Figura 4.6 — Imagens de MET de alta resolugéo (a,b,d,e) com as respectivas

transformadas de Fourier (FFT) (g) evidenciando a fase CFC, a macla,
possivelmente a fase 9R, e o0s contornos de macla coerente (CMC) e
incoerente (CMI). As linhas azuis foram desenhadas nos tragos dos planos

(200) para ajudar a visualizacdo da matriz CFC e da macla.

Em suma, com relacdo as fases presentes no material, claramente ha
uma matriz CFC com maclas de diferentes espessuras, algumas com
espessura micrométrica (Figura 4.4), outras da ordem de dezenas de
nanémetros (Figura 4.5(b)). Além disso, ha diferentes evidéncias de segundas
fases ainda na condicdo ndo deformada. A analise de DRX (Figura 4.3)
observou, além da fase CFC, alguns picos adicionais, que podem ser descritos
pela fase HCP, além disso, a deformac¢do do material produz um aumento de
intensidade desses picos e 0 aparecimento de outros picos, que em conjunto
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sdo muito bem descritos como uma fase HCP. Porém, a andlise de MET
(Figuras 4.5 e 4.6) ndo encontrou evidéncias de fase HCP e observou a
possivel ocorréncia da fase 9R, mas que pode ser facilmente confundida com
artefatos gerados pela sobreposicdo da matriz CFC e de uma macla. Vale
ressaltar que os picos adicionais do DRX n&o apresentam boa concordancia

com a fase 9R, sendo melhor descritos pela fase HCP.

4.3 Estudo das Propriedades Mecanicas
4.3.1 Tragéo

A Figura 4.7(a) mostra os resultados dos testes de tracdo para as
amostras de CrsCo40Ni2o com diferentes tamanhos de grdo e a Tabela 4.2
resume as propriedades mecéanicas médias dos trés CPs analisados para cada
condicdo. As amostras n°2-5 exibem propriedades proximas de resisténcia (Oe
e oLrT) € ductilidade, e a amostra 2 se destaca nos dois quesitos, enquanto a
amostra n°1, aguela com o menor tamanho de grao, exibe maior resisténcia e
uma diminui¢do na ductilidade (~75% da ductilidade da amostra n°2). A tenséo
de escoamento (0e) € maior para amostras com menor tamanho médio de gréo
(d), de acordo com a equacao classica de Hall-Petch (Equacado 2.5). A Figura
4.7(b) mostra o gréfico de Hall-Petch, e a Tabela 4.3 exibe os coeficientes de
Hall-Petch (oo e k) em comparacdo com ligas semelhantes da literatura. Pela
observacdo do grafico e dos coeficientes de Hall-Petch, a liga deste trabalho
(CrsaoCo40Ni20) apresenta limite de escoamento, para 0 mesmo tamanho de
grao, visivelmente superior ao de LEMPs semelhantes da literatura, ao de
varios agos inoxidaveis CFC comerciais e ao de todos os metais puros CFC.
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Figura 4.7 — (a) Curvas de tensdo-deformacdo de engenharia em tracdo a
temperatura ambiente da liga CraCo40Nizo com diferentes tamanhos de gréo.
(b) Grafico de Hall-Petch com a relagao entre a tensdo de escoamento (Ce) € 0
tamanho médio de grdo para a liga deste trabalho e ligas semelhantes da
literatura: CrCoNi [15,22,23]; (CrCoNi)Mos e (CrCoNi)Alz [23]; (CrCoNi)No,s [75];
CrMnFeCoNi [63]; e a¢os inoxidaveis CFC comerciais [64].
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Tabela 4.2 — Propriedades mecéanicas da liga CraCo40Ni2o com diferentes

tamanhos de graos: tensao limite de escoamento (oe), médulo de elasticidade

(E), limite de resisténcia a tracdo (owrt) e deformacdo na fratura (ef).

Propriedades mecéanicas obtidas pela média e desvio padrdo de trés ensaios

para cada condig&o.

Amostras: Tamanho | d©0°
Condicdes de | de Grao, | (um- Ge02% E (Gpa) OLRT &r (%)
(MPa) (Mpa)

Recristalizacdo | d (um) 0.5)
1:900°C05h |4,1+09 |0494 [629+12 |218+22 |1073+17 | 40+8
2:1000°C05h | 16,4+£2,4 | 0,247 | 4603 189+35 | 953+15 54 + 2
3:1000°C2h 23,7+£4,0 | 0,206 |439+5 154 +12 | 898 + 39 45+ 9
4:1000°C4h 255+3,0 (0,198 |428+10 |170+x16 |910+42 50+ 7
5:1100°C 4 h 35,7+3,7 |0,167 |413+13 |150+38 | 89911 48 +5

Tabela 4.3 — Tens&o de escoamento intrinseca (oo) e coeficiente de Hall-Petch

(k), obtidos em ensaios de tracdo a temperatura ambiente, para a liga

Cra0Co40Niz2o, em comparacdo com ligas semelhantes da literatura e metais

puros.

Liga (%at) oo (MPa) k (MPa/um°) Referéncia
Cr40C040Ni20 299 667 Este trabalho
CrCoNi 218 265 [15]

CrCoNi 143 654 [22]
CrCoNi 180 673 [23]
(CrCoNi)Mos 259 656 [23]
(CrCoNi)Alz 223 665 [23]
(CrCoNi)No.s 254 748 [75]
CrMnFeCoNi 125 494 [63]
Acos  inoxidaveis

CFC comerciais 205 395 [64]
Metais puros CFC | 10-150 80-230 [58]

A Figura 4.8 apresenta as curvas de tensdo-deformacado reais e as

respectivas curvas de taxa de encruamento. De modo geral, observa-se a

mesma tendéncia vista nas curvas de engenharia, em gue as amostras n°2-5

mostram comportamentos semelhantes, sendo que a amostra 2 se destaca,

engquanto a amostra n°l, aquela com o menor tamanho de grdo, exibe maior
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resisténcia e menor ductilidade que as demais. As curvas de taxa de
encruamento decaem rapidamente, se estabilizam entre 2000-2500 MPa, e ao
final voltam a decair quando o material se aproxima da deformacéo de fratura.
Este decaimento brusco na regido final pode ser advindo das inclusdes
presentes no material, que aceleram o processo de ruptura final. O elevado
desvio padrédo na ductilidade (Tabela 4.2) pode ter sido gerado por diferencas
na distribuicdo de inclusdes do material. Isto também é evidenciado pelo baixo
desvio padrdo na tensdo de escoamento (Tabela 4.2), dado que inclusdes
pequenas e ndo muito numerosas ndo devem apresentar efeito pronunciado no
aumento da tensdo de escoamento. Observa-se que as curvas n°3-5 se
sobrepdem por quase toda extensdo do ensaio, a curva n°2 se mantém acima
das citadas anteriormente, e a curva n°l inicia com valores superiores, mas é a
primeira a decair, de modo a apresentar menor ductilidade.

3500 -

1: 900/0,5h 2:1000/0,5h 3:1000/2h 4:1000/4h 5:1100/4h
d=4,7 um d=16,4pm d=23,7pm d=255pm d=35,7pm

w
o
o
o
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Deformacgdo Real (%)

Figura 4.8 — Curvas de tensdo-deformacdo reais e curvas de taxa de

encruamento da liga Crs0Co40Ni20 para diferentes tamanhos de gréo.

A Figura 4.9 exibe a tenacidade da liga deste trabalho em comparacéo
com outras ligas Cr-Co-Ni da literatura [19], em que a tenacidade foi estimada

como a &rea abaixo das curvas de tensdo-deformacdo de engenharia. E
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possivel observar que as ligas deste trabalho apresentam tenacidade média
comparavel e algumas vezes superior a das ligas equiatdbmica CrCoNi e
Cr45Co027,5Ni27,5 [19]. Além disso, alguns ensaios especificos (a exemplo do CP2
da condicdo 1) exibem tenacidade muito superior a das ligas de comparacéo,
enquanto que outros ensaios (CP 2 da condicdo 3, por exemplo) exibem

tenacidade aqguém das expectativas.

500

CP1 = CP2 mCP3 mTenacidade Média

T

il

Figura 4.9 — Tenacidade da liga deste trabalho, CraCo40Ni2o, em diferentes
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200

condi¢Oes de recristalizacdo, em comparagcao com as ligas equiatdbmica CrCoNi
e Crs5Co027,5Ni27,5 [19]. Tenacidade estimada como a area abaixo das curvas de

tensdo-deformacédo de engenharia.

4.3.2 Dureza

A seguir estdo apresentados os resultados do ensaio de microdureza
Vickers para amostras recristalizadas com diferentes tamanhos de gréo. Dentre
todos os resultados apresentados, este foi unicamente realizado no lingote
preliminar (Apéndice B).

A Figura 4.10 mostra o grafico de Hall-Petch para dureza, e a Tabela 4.4
exibe os coeficientes de Hall-Petch (Ho e kn) para a liga CraCo4oNi2o deste

trabalho juntamente com outras LEMPs CFC da literatura [61]. E possivel notar
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que a dureza intrinseca (Ho) da liga deste trabalho s6 ndo é maior que a da liga
FeCoNiCrPd. Além disso, com relacdo ao coeficiente de Hall-Petch (kn)
(inclinacdo da reta) a liga Crs0Co40Ni20 € bastante superior a todas as demais

ligas apresentadas, incluindo a equiatdmica CrCoNi.

H =185 + 354 = d %5

300 9 CrygCoyoNizg

270 -
S CrCoNi
I 240
g
@
S 210 - CrFeCoNiAl, ;
> -
S CrFeCoNi
¢ 180
=
9
.;_3 150 CrMnFeCoNi

120 ] ] | ] | 1

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6
Tamanho de grao, d%° (um™°)
Figura 4.10 — Grafico de Hall-Petch com a relacéo entre a microdureza Vickers

(HV) e o tamanho médio de grao (d) para a liga CraoCo40Ni2o deste trabalho, em
comparacao com diversas LEMPs CFC da literatura [61].
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Tabela 4.4 — Dureza intrinseca (Ho) e coeficiente de Hall-Petch (kn), obtidos por
microdureza Vickers, para a liga CrsoCo040Ni2zo em comparacdo com diversas
LEMPs CFC da literatura [61].

Ligas Ho (HV) kr (HV/um05)
Cr40C040Ni20 185,0 353,6
CrFeCoNiPd 193,0 85,2
CrCoNi 128,7 248,7
CrFeCoNiAlo,3 111,0 227,0
CrFeCoNi 114,7 145,5
CrMnFeCoNi 122,3 103,1

4.4 Estudo do Comportamento em Desgaste

Os resultados dos ensaios de desgaste sdo mostrados na Figura 4.11,
em termos da taxa de desgaste especifica (k) e coeficiente de atrito ao longo
de cada ensaio. O coeficiente de atrito apresenta um pico inicial, comum neste
tipo de ensaio, devido ao assentamento do indentador e a quebra de superficie
desgastada [76]. ApOGs o pico, o coeficiente de atrito exibe um valor quase
constante de aproximadamente 0,12 para toda a distancia de deslizamento. Ha
pequenas flutuacbes em torno de um comportamento médio, que sao
comumente relacionadas ao rearranjo periddico (acumulo e eliminacdo) de
detritos na superficie desgastada [76,77]. A taxa de desgaste e o coeficiente de
atrito dindmico ndo sdo propriedades intrinsecas dos materiais, pois sao
fortemente dependentes do tribossistema. Assim, a Tabela 4.5 apresenta os
resultados dos ensaios de desgaste em comparacdo com ligas semelhantes da
literatura, testadas em condi¢cbes comparaveis de deslizamento a seco. A taxa
de desgaste especifica (k) das ligas listadas esta aproximadamente na mesma
ordem de magnitude de 10* mm3/Nm. O principal aspecto da liga CrsaoCo4oNi20
€ 0 baixo coeficiente de atrito dinadmico, comparavel apenas aos acos

inoxidaveis e a liga de Co-Cr testados por Kusy et al. [78] e Guilmard et al. [79].
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Figura 4.11 — Taxa de desgaste especifica (k) e coeficiente de atrito da liga

Cr40Co40Ni20 na condicdo BF. Trés ensaios foram realizados com distancia total

de deslizamento de 100 m cada.

Tabela 4.5 — Propriedades tribolégicas da liga CrsCo40Niz20 € algumas ligas

semelhantes da literatura em condicGes de desgaste por deslizamento a seco.

Taxa de
. desgaste Coeficiente de o
Liga (%at) o . Referéncia
especifica, k atrito dinamico
(10* mm?3/Nm)

Cr40Co040Ni20 1,8 0,12 Este trabalho
CrCoNi 11,5 0,65 [8]
CrCoNi 0,84 0,6 [7]
CrMnFeCoNi 7,4 0,65 [80]
CrFeCoNiAlo,1 1,9 0,54 [80]
CrFeCoNiAlos 1,9 0,40 [76]
CrCoFeNiCuAlo,s 7,5 0,50 [77]
Aco inoxidavel

_ - 0,16 - 0,18 [78]
Fe72CrigNisC1
Liga Co-Cr

_ - 0,23-0,25 [78]
Co043Crz4NiieFe1r
Aco inoxidavel 316L - 0,1-0,3 [79]
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As Figuras 4.12(a,b) exibem a superficie desgastada da amostra,
caracterizada por fluxos de deformacéo plastica e sulcos largos e profundos
paralelos a direcdo de deslizamento. Algumas inclusées também podem ser
vistas, mas ja estavam presentes no material de base antes dos ensaios
(Figura 4.2). As Figuras 4.12(c-e) mostram os detritos de desgaste analisados
por MEV-EDS, alguns detritos indicados pelas setas na Figura 4.12(c)
apresentam aspecto empilhado, semelhante a cavacos de usinagem de
materiais ducteis. O resultado EDS dos detritos na Figura 4.12(e) é semelhante
a composicdo nominal da liga: CrsCo40Ni2o. Os detritos parecem ser
predominantemente metalicos com aspecto brilhante, semelhante ao material
aderido ao pino da Figura 4.12(f), com pouca oxida¢do. Os contra-pinos de
alumina ndo sofreram desgaste significativo, e apresentam algum material
metélico aderido (Figura 4.12(f)), cuja composicao é semelhante a composicao
nominal da liga, conforme mostrado pela EDS da Figura 4.12(qg).
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Figura 4.12 — Imagens de (a) MEV-SE (modo de elétrons secundarios) e (b)
MEV-BSE (modo de elétrons retro-espalhados) da superficie desgastada da
liga Cra0Co40Nizo. Os poros/inclusdes ja existiam no material base. (c,d)
imagens MEV-SE e (e) composicdo por EDS dos detritos. As setas indicam
detritos com aparéncia empilhada. (f) Macrografia do contra-pino de alumina

usado no ensaio e (g) composi¢ado por EDS do material aderido ao pino.
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Pela analise do entorno da pista de desgaste, conforme mostrado na
Figura 4.13, é possivel observar que a deformacéao se estende pelo material de
base (MB) para longe da pista de desgaste (PD), devido as bandas de
deslizamento indicadas por setas solidas na Figura 4.13(a). Além disso, ha
algumas caracteristicas lineares no material de base, indicadas pelas setas
pontilhadas na Figura 4.13(b), que podem ser bandas de deslizamento, maclas
mecanicas (relativas ao TWIP) e/ou agulhas de fase martensitica induzida por

deformacéo (relativas ao TRIP).

Figura 4.13 — Imagens de MEV-BSE dos arredores da pista de desgaste em

diferentes ampliacbes. (a) As bandas de deslizamento, indicadas por setas
sélidas, mostram que a deformacdo se estende pelo material de base (BM)
para longe da pista de desgaste (PD). (b) As caracteristicas lineares, indicadas
por setas pontilhadas, indicam possivel TWIP e/ou TRIP. Os pontos pretos sdo

poros e inclusdes, que existiam antes dos ensaios de desgaste.
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5 DISCUSSAO
5.1 Equilibrio de Fases
5.1.1 Intervalo de Solidificacao

O intervalo de solidificagcdo estimado pelos calculos termodindmicos
(método CALPHAD) é de apenas 10 °C, um valor relativamente pequeno, que
representa um aspecto vantajoso do ponto de vista de producéo industrial. Um
intervalo de solidificacdo estreito ajuda a reduzir diversos problemas de
fundicdo, como a formacéo de vazios, porosidade e segregacéo [81]. Apesar
deste intervalo de solidificagéo néo ter sido medido experimentalmente, ndo se
observou nenhum indicio de que o intervalo de solidificacdo foi longo. Por
exemplo, ndo foi visto rechupe de solidificacdo pronunciado na parte central do
lingote e nem segregacgdo de elementos durante a solidificagao, este liga se
mostrou de facil processamento do ponto de vista de solidificagéao.

5.1.2 Fase Sigma

De modo geral, hd uma preocupacdo em evitar a formacédo de fase
sigma rica em Cr, a qual costuma ser prejudicial para as propriedades
mecanicas devido a sua fragilidade [39]. Além disso, a formacao de fase sigma
causa a remocdo de Cr da matriz CFC, podendo diminuir a resisténcia a
corroséo [6] e oxidacao [82].

Estudos [5,14-16,18,22—-25] com a liga CrCoNi e a liga de Cantor
(CrMnFeCoNi) frequentemente utilizam tratamentos de recristalizacdo acima da
temperatura solvus da fase sigma seguidos de resfriamento rapido. Dessa
maneira, a fase sigma é totalmente suprimida devido a sua lenta cinética de
formacdo. Na liga de Cantor, observou-se que a fase sigma comeca a se
formar somente apos aproximadamente 10 horas a 800 °C [83].

Neste trabalho, os calculos termodindmicos (método CALPHAD)
preveem a formacdo de fase sigma para temperaturas menores que
aproximadamente 950 °C. A caracterizacdo experimental ndo encontrou
evidéncias de fase sigma em nenhuma das amostras, incluindo a amostra na

condicdo BF a partir de um resfriamento nao forcado ao ar (Figura B.3) e a
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amostra recristalizada a 900 °C por 30 minutos (Figura 4.3(a,c)). Dessa
maneira, € possivel que os calculos termodindmicos ndo tenham previsto a
temperatura solvus desta liga com precisédo e/ou, nas condi¢cdes analisadas, os
fatores cinéticos puderam suprimir totalmente a formacdo de fase sigma. De
qualguer modo isso € um fator positivo para estas ligas, pois a fase sigma
provavelmente seria mais detrimental do que benéfica as propriedades

mecanicas e também poderia impactar negativamente a resisténcia a corrosao.

5.1.3 Fase 9R

As reflexdes menos intensas da Figura 4.5(c), assim como o contraste
peridédico a cada trés camadas atdbmicas visto nas imagens de alta resolucéo
(Figura 4.6) geralmente ocorrem perante duas possibilidades. A primeira € a
sobreposicao da matriz CFC e da macla, o que geraria reflexfes adicionais por
difracdo dupla; a segunda possibilidade € a presenca da fase 9R [84].

A fase 9R é formada através da dissociacdo dos contornos de macla
incoerentes > 3{112} (mostrado na Figura 4.6(a)) em dois outros contornos, 0s
quais delimitam uma regido de fase 9R [74,85-87]. A dissociacdo ocorre pela
emissao de um conjunto de falhas de empilhamento a cada trés planos {111}
da estrutura CFC, gerando a estrutura 9R que apresenta um empilhamento
especifico de nove planos compactos (ABC/BCA/CAB) [73,74]. A fase 9R é
frequentemente reportada em metais CFC com baixa EFE: ela foi prevista por
simulagbes na liga equiatdbmica CrCoNi [73] e observada experimentalmente
em outras LEMPs [85,86,88]. Alguns estudos [73,89] discutem que a fase 9R
pode contribuir positivamente para o endurecimento e aumento da taxa de
encruamento, melhorando em algum grau o desempenho mecéanico do
material. Li et al. (2018) [89] reportam uma liga de Al composta por ~25% de
fase 9R, em que alguns dominios alcancam até 50 nm de largura. Neste
trabalho, observou-se dominios do que pode ser fase 9R de diferentes

tamanhos, incluindo o de 25 nm de largura mostrado na Figura 4.6(b).
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5.1.4 Fase HCP

Conforme mostrado nas andlises de DRX (Figuras 4.3(a,c)), as amostras
recristalizadas sdo predominantemente compostas por uma fase CFC, além de
uma fracdo reduzida de uma segunda fase, que pode ser bem descrita como
uma fase HCP. Os picos alargados da fase HCP (Figuras 4.3(a,c)) sugerem
que essa fase se limita a pequenos dominios ou possui morfologia fina e
alongada, como agulhas ou placas. Outros estudos com a liga equiatdbmica
CrCoNi [25,27,28] observaram fase HCP com espessura de poucas camadas
atbmicas sendo formadas ao longo de falhas de empilhamento e maclas
mecanicas, mas apenas em estagios avancados de deformacdo. A fase HCP
apresenta tipicamente a orientagdo <110>crc//<11-20>Hcp; {111}crc//{0001}Hcp
[25,27,28], que corresponde ao alinhamento dos planos e direcdes compactos
de ambas as estruturas. Diferentemente dos trabalhos mencionados, a fase
HCP foi identificada em amostras ndo deformadas (Figuras 4.3(a,c)).
Considerando ainda que os célculos termodinamicos (método CALPHAD)
(Figura 4.1) ndo preveem a formacdo de fase HCP no intervalo de
temperaturas em que a difusdo é apreciavel (> 500 °C), é possivel que a fase
HCP observada na analise de DRX (Figuras 4.3(a,c)) seja uma fase
martensitica induzida por resfriamento, com morfologia lamelar fina, formada
ao longo de interfaces ja existentes como maclas e falhas de empilhamento.

Nesse cenario, a pequena fragdo volumétrica e possivel morfologia fina
da fase HCP martensitica dificulta sua observag¢do por andlises de imagem
(MO, MEV-EBSD e MET), seja pela baixa capacidade de resolugcédo ou pela
reduzida area analisada. Além disso, a fase HCP deve apresentar a mesma
composicdo da matriz CFC, devido a transformac¢do martensitica que ocorre
sem redistribuicdo de soluto [31,32,90,91], isso inviabiliza sua identificacdo por
mapeamento composicional via EDS.

A microestrutura bifasica CFC + HCP martensitico foi relatada em outras
LEMPs similares, como: CosoCrao [26] € FesoMn30Co010Cri0 [31,32]. Isso significa
que a Ms esta acima da temperatura ambiente para essas ligas. Essa
microestrutura bifasica deve fornecer a liga melhores propriedades de

resisténcia através do endurecimento por interface (também chamado de efeito
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microcompasito) [31,32], e pelo fato da fase HCP ser presumidamente mais
resistente que a fase matriz CFC, dado que a primeira apresenta um menor
namero de sistemas de escorregamento para acomodar a deformacao plastica.

Coury et al. (2019) [26] calcularam a temperatura To para ligas Cr-Co-Ni,
ou seja, a temperatura cuja energia livre de Gibbs é igual para as fases CFC e
HCP (Em To: AGCF€ = AGHCP ou AGCFC—HCP = (), Acima de To a fase CFC é
mais estavel, abaixo de To a fase HCP é mais estavel e h4 uma for¢ca motriz
para a transformagdo de CFC para HCP (AGCFC—HCP) Porém, mesmo abaixo
de To, a fase HCP martensitica induzida por resfriamento comeca a se formar
apenas na temperatura Ms [37], quando a forga motriz AGCFC—HCP excede
também a energia de formacao de duas interfaces CFC/HCP. Pelas estimativas
de Coury et al. (2019) [26], a To para a liga CraoCo4oNi20 € em torno de 400 °C.
Durante a recristalizacdo em alta temperatura, entre 900-1100 °C, a liga deve
apresentar uma fase CFC estavel. Mas apés o resfriamento até a temperatura
ambiente, menor que To para Cr40Co40Niz0, a fase CFC torna-se metaestavel e,
se a forga motriz AGCFC—HCP for negativa o suficiente, ocorre a formacgdo de
uma fase HCP martensitica induzida por resfriamento, o que pode ter ocorrido
na liga deste trabalho. Durante o processo de deformacédo, essa forgca motriz
também facilita a formacdo uma fase HCP martensitica induzida por
deformacéo, levando a ocorréncia de TRIP [26,37].

Contudo a formacéo de fase HCP martensitica induzida por resfriamento
ndo foi observada na liga CrsCossNis da literatura, cujo efeito TRIP é mais
pronunciado que na liga CrsoCo40Niz20 deste trabalho [26]. Levando em conta
qgue ligas Cr-Co-Ni mais ricas em Cr e Co possuem menor EFE [26,29,30], o
que facilita a formacéo de fase HCP [37,38], espera-se que a liga CraoCossNis
possua maior tendéncia de apresentar fase HCP martensitica induzida por
resfriamento que a liga deste trabalho. Perante essas informagbes, num
primeiro momento era esperado que a liga deste trabalho (Crs0Co40Ni20), com
composicao intermediaria entra as ligas quase equiatdmicas e as ligas ricas em
Cr e Co, também apresentasse estrutura monofasica CFC. Nesse sentido,
existe a possibilidade de que a fase HCP identificada por DRX em amostras

nao deformadas (Figuras 4.3(a,c)) tenha sido induzida na superficie das
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amostras por deformacodes locais durante o corte e/ou lixamento (para remogéo
da camada superficial de oxidos), ou ainda devido as tensdes residuais

decorrentes do resfriamento.

5.1.5 Fase HCP em Funcao do Tamanho de Gréo

Li et al. (2017) [32], estudando a liga bifasica TRIP FesoMn3oC010Crio,
também avaliaram a relacdo entre o tamanho de grdo CFC e a fracdo de fase
HCP induzida por resfriamento. Conforme visto neste trabalho (Figura 4.4), Li
et al. (2017) [32] observaram que a relacdo entre a fracdo de fase HCP e o
tamanho do grdo CFC parece nédo ser tdo simples ou monotdnica (Figura
4.3(d)), havendo diferentes contribuicdes ou mecanismos envolvidos. Uma
primeira contribuicdo considera que a nucleacédo de fase HCP é favorecida por
uma maior densidade de contornos de gréo, o que ocorre para graos menores
[92], mas deve-se considerar que outras interfaces como falhas de
empilhamento e maclas também podem atuar como sitios de nucleacdo [38].
Nesse sentido, grdos menores apresentariam maior fracdo de HCP, mas uma
segunda contribuicdo considera que a pequena dimensdo dos graos limita o
crescimento da fase HCP, devido ao mecanismo de bloqueio por contornos
[47,92] e a maior tensdo associada (back-stress) [37].

Além disso, em outras ligas a Ms diminuiu em amostras com menor
tamanho de gréo [37,46,47]. Quanto menor a Ms, menor é a fracdo de fase
HCP transformada a temperatura ambiente. Essa fracdo provavelmente pode
ser aumentada com tratamentos térmicos abaixo de 0 °C.

Até o momento, ndo ha informacgfes na literatura sobre a relevancia de
cada uma dessas contribuicbes para as ligas Cr-Co-Ni. Os resultados de DRX
(Figura 4.3(d)) indicam que a fracdo da fase HCP é quase constante para a
faixa de tamanho de gréo estudada neste trabalho. Presume-se que a faixa de
tamanho de grdo é muito estreita para observar qualquer tendéncia, que
conforme mencionado anteriormente para outras ligas se acentua em amostras
com gréos mais refinados. Ou presume-se que as diferentes contribuicdes
fornecem uma fracdo de HCP constante para uma ampla faixa de tamanhos de

grao em ligas do sistema Cr-Co-Ni. Por outro lado, levando em conta a
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hiptese de que a fase HCP em amostras recristalizadas foi induzida por
deformacfes locais na superficie, € plausivel que ocorra uma fracdo quase
constante de fase HCP para os diferentes tamanhos de grédo, conforme
observado na Figuras 4.3(d).

Além disso, a liga deste trabalho sofre TRIP, caracterizado pela
formacdo de fase HCP apds a deformacédo, como pode ser observado na
analise de DRX (Figura 4.3(b)). Em acos, a diminuicdo do tamanho do grdo
leva a um aumento na EFE [44], o que desfavorece a ocorréncia de TRIP
[29,36], favorecendo TWIP como mecanismo de deformacao principal, e entdo
apenas deslizamento de discordancias para um EFE ainda maior. A partir das
analises de DRX (Figura 4.3(d)), a fracdo de fase HCP em amostras
deformadas é aproximadamente constante para a faixa de tamanho de grdo
estudada, embora haja uma ligeira flutuacdo, ndo ha tendéncia evidente. A
variagdo no tamanho do gréo (entre 5 e 36 um) provavelmente ndo gera
mudanca significativa na EFE a ponto de modificar drasticamente a ocorréncia
de TRIP na liga Cra0Coa4oNizo.

5.2 Mecanismos de Deformacéo

Em metais CFC com baixa EFE, uma discordancia perfeita
1/2<110>{111} se dissocia em um par de discordancias parciais de Shockley
1/6<112>{111}, de modo que a primeira discordancia parcial altera o
empilhamento do cristal e a segunda o repara, criando uma falha de
empilhamento na regidao entre as parciais [40]. Nesse sentido, partindo da
estrutura CFC (empilhamento ...ABCABC...): a passagem de um conjunto de
discordancias parciais em planos compactos {111} consecutivos gera uma
macla; enquanto a passagem de parciais a cada 2 planos {111} gera fase HCP
(empilhamento ...AB/AB/AB...) [27,33,38]; e a passagem de parciais a cada 3
planos {111} gera fase 9R (empilhamento ...ABC/BCA/CAB...) [73,74]. Durante
a deformacdo do material, esses mecanismos S&80 responsaveis pela
ocorréncia de TWIP e TRIP.

A excelente combinagédo de resisténcia mecanica e ductilidade da liga

equiatdmica CrCoNi é atribuida principalmente a ocorréncia de TWIP como
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mecanismo de deformagédo predominante, levando a formacdo de maclas de
espessura nhanométrica durante a deformacgéao [5,16,24,25]. Ainda que o TRIP
contribua, ele s6 ocorre em estagios de deformagcdo mais avancados e gera
fragdes muito reduzidas de fase HCP na liga equiatdmica CrCoNi [25,27,28]. E
possivel controlar os mecanismos de deformacdo predominantes ajustando a
EFE [29,36]. Em ligas Cr-Co-Ni, a adicdo de Cr e Co diminui a EFE [29,30] e
aumenta a temperatura To [26], 0 que facilita a formacdo de fase HCP
martensitica induzida por deformacédo (TRIP) [36,37]. De acordo com essa
proposicdo, a liga deste trabalho rica em Cr e Co (Crs0Co40Ni20) apresenta
maior tendéncia de TRIP que a equiatdmica CrCoNi, o que € confirmado pelo
aumento consideravel na fracdo de fase HCP observado na analise de DRX
apos a deformacéo (Figura 4.3(b)).

Apesar da auséncia de evidéncias claras de TWIP na liga deste trabalho,
dois fatores sugerem a possivel ocorréncia desse efeito juntamente com o
TRIP. Primeiro, a proximidade composicional da liga deste trabalho com as
ligas TWIP da regido central do diagrama: CrCoNi [5,16,24,25] e
CrssCo275Niz2zs [19]. E segundo, a EFE média calculada para a liga
Cr40Co40Niz0 de 18-26 mJ/m2 (ver Apéndice A), que esta no intervalo onde o
efeito TWIP deveria ser predominante [36]. Porém vale ressaltar que os valores
de energia livre e energia de superficie utilizados nos céalculos da EFE podem
apresentar imprecisdes, e que os intervalos de EFE que indicam o mecanismo
de deformacdo predominante foram estimados para acos [36] e né&o
precisamente para ligas Cr-Co-Ni. Além disso, os valores de EFE calculados
(18-26 mJ/m?) correspondem a valores médios para esta liga, deve-se
considerar que localmente a EFE pode variar bastante em funcdo da
composicao quimica local [51-53]. No geral, entende-se que algumas regides
do material estardo mais propensas a apresentar TRIP, enquanto outras
estardo mais propensas a apresentar TWIP.

Durante a deformacédo, tanto as maclas mecanicas (TWIP) quanto as
lamelas HCP martensiticas (TRIP) atuam como barreiras extras para
deslizamento de discordancias (efeito de Hall-Petch dinAmico), aumentando a

taxa de encruamento, o que melhora significativamente a plasticidade,
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fornecendo 6timas combinacdes de resisténcia mecénica e ductilidade
[5,16,26,29,31,32]. Além disso, a fase CFC é presumidamente a mais facil de
ser deformada, pois apresenta um maior numero de sistemas de
escorregamento para acomodar a deformacdo plastica. Baseado nisso, as
interfaces CFC/HCP provavelmente sdo mais impenetraveis que 0os contornos
de macla, o que proporciona maior taxa de encruamento para as ligas TRIP
[33,34].

Pela analise das curvas de taxa de encruamento (Figura 4.8), é possivel
observar um primeiro estdgio em que a taxa de encruamento cai bruscamente.
O segundo estagio tem inicio entre 5 e 10% de deformacao real, quando as
curvas tendem a assumir um valor quase constante entre 2000 e 2500 MPa. E
provavel gue essa mudanca no comportamento da taxa de encruamento ocorre
quando o mecanismo TRIP é ativado [26]. No segundo estagio, h4 uma queda
pouco acentuada na taxa de encruamento ao longo do processo de
deformacédo, culminando em um terceiro estagio onde a queda € abrupta,
conforme mencionado antes, esta etapa provavelmente corresponde ao efeito
de inclusdes na nucleacao de vazios para o processo final de falha do material.
De modo geral, a liga Cra0Co40Ni20 apresenta taxa de encruamento semelhante
a outras LEMPs TRIP da literatura [26,29,33,34], exibindo taxas entre 2000 e
2700 MPa no segundo estagio. Mas diferentemente da liga deste trabalho,
algumas ligas TRIP da literatura [26,33,34] apresentam um aumento na taxa de
encruamento durante o segundo estagio. Essa diferenca parece estar
relacionada a maior fracdo de fase HCP transformada, bastante superior a

observada neste trabalho (Figura 4.3(b)).

5.3 Propriedades Mecanicas e Estudo de Hall-Petch

As propriedades mecanicas da liga Crs0Co40Nizo (Figura 4.7(a) e Tabela
4.2) sdo comparaveis ou até melhores, dependem da aplicagéo, que as da liga
equiatdmica CrCoNi, uma das ligas promissoras desenvolvidas recentemente
[5,14-16,24,25].

A liga equiatdbmica CrCoNi esta entre os materiais de maior tenacidade

ja reportados [5], e recentemente a liga CrasCo027;5Ni275s Se mostrou ainda mais
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tenaz [19]. A Figura 4.9 revela que as ligas deste trabalho (CrsoCo040Niz20)
apresentam tenacidade média comparavel e algumas vezes superior a das
ligas citadas anteriormente [5,19]. Materiais de alta tenacidade como ligas Cr-
Co-Ni deste trabalho e da literatura sao candidatos promissores para
aplicacfes onde a seguranca é uma questao principal [93], como na industria
aeroespacial, de transporte ou de geracao de energia. Além do mais, ainda ha
muito a ser estudado sobre essas ligas, e ha a possibilidade de que elas se
enquadrem em diversas outras aplicacbes, onde suas propriedades sejam
necessarias.

Coury et al. (2018) [19] mostraram que a componente de endurecimento
por solucdo sélida de ligas Cr-Co-Ni pode ser melhorado ainda mais pela
adicdo de Cr. Além disso, a liga deste trabalho apresenta maclas de
recozimento, algumas de maior espessura observadas na analise de MEV-
EBSD (Figura 4.4), outras de menor espessura observadas na analise de MET
(Figura 4.5(b)), e mesmo na condicdo ndo deformada, h& evidéncias de
possiveis fases de morfologia fina, como a fase 9R elou a fase HCP
martensitica. Todas essas estruturas representam interfaces adicionais, que
atuam como obstaculos para o movimento das discordancias, e em algum grau
contribuem no endurecimento do material [31,32,73,89].

E pertinente citar que, neste estudo, foi produzido um lingote de maior
escala com elementos de pureza comercial (99,7% puros ou mais), 0 que
introduziu certo nivel de inclusées (Figura 4.2), que por sua vez podem atuar
como sitios preferenciais de nucleacédo para microvazios, reduzindo em algum
grau a plasticidade [5,94]. Considerando o elevado desvio padrdo observado
na deformacao de fratura (&) (Figura 4.7(a) e Tabela 4.2) e na tenacidade
(Figura 4.9), é muito provavel que as inclusdes (Figura 4.2) foram responsaveis
pela fratura prematura de alguns CPs no ensaio de tragcao. Dessa maneira, 0s
valores obtidos para deformacao na fratura (€r) e, consequentemente, limite de
resisténcia a tracdo (oLrt) e tenacidade, podem estar subestimados e néo
representar bem tais propriedades para uma liga de menor escala e/ou maior
pureza. Outras propriedades como a tensdo de escoamento parecem nao ter

sofrido impactos significativos devido a presenca das inclusdes.
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Um teor de 0,5%at de Al foi adicionado como desoxidante para evitar a
formacéo de inclusGes de Oxido grandes e angulares. Contudo, essa pequena
adicado deve ter um impacto desprezivel na componente de endurecimento por
solucdo sdlida e na tensdo de escoamento [68,69], de modo a ndo produzir
desvios significativos no estudo de Hall-Petch da liga CraoCo4oNizo.

A inclinacdo de Hall-Petch (k) pode ser interpretada como a resisténcia
oferecida pelos contornos de gréo ao deslizamento de discordancias. Um alto k
indica que a dureza/resisténcia mecanica aumenta consideravelmente com a
diminuicdo do tamanho do grdo. Isso é muito relevante, uma vez que o refino
de grdos € um importante mecanismo de endurecimento, que muitas vezes
consegue aumentar tanto a resisténcia mecéanica quanto a ductilidade, dentro
do regime convencional de tamanhos de grao (d > 25 nm) [31,32,57].

Pela Observagédo da Figura 4.10 e Tabela 4.4, o k em dureza da liga
Cr40Co40Nizo0 € bastante superior ao de LEMPs similares [61]. Além disso, como
visto na Figura 4.7(b) e na Tabela 4.3, o k em tracdo da liga Crs0Co40Ni2o (667
MPa/um=2°) é relativamente alta, comparavel ao da liga equiatdmica CrCoNi,
muito maior que o de acos inoxidaveis CFC comerciais (395 MPa/um=?°) [64] e
de todos os metais CFC puros (80-230 MPa/um™°) [58]. Isso significa que,
para a liga estudada neste trabalho, o refino de grdos é um método bastante
eficiente para melhorar a resisténcia mecanica, o que € essencial para diversas
aplicacdes, como as estruturais. Conforme mostrado na Figura 4.7(a), a
amostra n°l1, aquela com o menor tamanho de gréo deste trabalho (4,7 pm),
exibe tensdo de escoamento de 629 MPa e limite de resisténcia a tracdo de
1,07 GPa, mantendo uma alta ductilidade de 40%.

A tensdo de atrito intrinseca da rede ou tensdo de escoamento
intrinseca (o0o) pode ser interpretada como a tensdo de escoamento de um
material policristalino, pois ainda considera o efeito do agregado policristalino
dado pela constante de Taylor, mas com tamanho de gréo infinito, ou seja, sem
o refor¢co proporcionado pelo refino de grdo. Neste trabalho, o endurecimento
por refino do gréo esta sendo avaliado e considera-se que ndo ha contribuicdo
de endurecimento por precipitagdo ou encruamento, de forma que o coeficiente

oo de Hall-Petch inclui as demais componentes de endurecimento:
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a) a resisténcia da rede cristalina substancialmente afetada pelo alto

endurecimento por solucéo sdlida das ligas Cr-Co-Ni ricas em Cr [17,19];

b) e o endurecimento por interface (efeito microcompadsito), fornecido pela
presenca de estruturas de morfologia fina, como maclas de recozimento,

e possivelmente fase 9R [73,89] e fase HCP martensitica [31,32].

O oo da liga Crs0Co40Niz0 (299 MPa) é consideravelmente alto, maior do
que todas as ligas semelhantes mostradas na Figura 4.7(b) e na Tabela 4.3,
incluindo os acos inoxidaveis CFC comerciais (205 MPa) [64], e muito maior do
gue o de todos os metais CFC puros (10-150 MPa) [58]. Conforme mostrado na
Figura 4.10 e Tabela 4.4, a dureza intrinseca (Ho) da liga Crsa0Co40Niz0 também
€ superior a de véarias LEMPs similares, e comparavel a da liga FeCoNiCrPd
[61].

Moravcik et al. (2020) [75] observaram que o endurecimento por solucao
solida intersticial de 0,5%at de N em uma matriz de CrCoNi fornece um oo (254
MPa) maior que o da liga CrCoNi sem N (143-218 MPa) [15,22]. Neste
trabalho, a andlise quimica encontrou 0,5%at de N (Tabela 4.1), proveniente
das matérias-primas de pureza comercial. Isso significa que pode haver algum
N em solugéo soélida, porém uma fracdo do N pode estar na forma de inclusdes
(Figura 4.2), de modo a nao contribuir significativamente no endurecimento.

Conforme mostrado na Figura 4.7(b), a liga CrsCo40Ni2o tem uma
inclinacdo (k) muito semelhante a das ligas Cr-Co-Ni, 0 que significa que o
endurecimento por refino de grdo contribui da forma analoga na resisténcia
mecanica. A combinagdo de um maior oo € um Kk consistente permite que esta
liga alcance valores de tensdo de escoamento mais elevados que a maioria
das ligas Cr-Co-Ni, para um mesmo tamanho de grao. Na pratica, isso pode ser
observado na maior resisténcia mecéanica da liga Crs0Co40Ni20, a qual ainda
apresenta boa ductilidade, conforme mostrado na Figura 4.7(a).

Em suma, o comportamento mecanico promissor da liga CrsoCo40Nizo, €
resultado de uma combinacéo de fatores:

a) elevada componente de endurecimento por solugédo soélida vista em

ligas Cr-Co-Niricas em Cr [17,19];
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b)

d)

endurecimento por interface (efeito microcompdsito), gerado pela
presenca de maclas de recozimento e possivelmente fase 9R [73,89]
e fase HCP martensitica [31,32];

eficiente aumento na resisténcia mecanica por refino de grao,
evidenciado pela alta constante k de Hall-Petch desta liga;

e elevado taxa de encruamento, proporcionada pela ocorréncia de
TRIP e possivel TWIP, que introduzem ainda mais interfaces durante
a deformacao (efeito de Hall-Petch dinamico), fornecendo otimas
combinagdes de resisténcia mecanica e ductilidade
[5,16,26,29,31,32].

5.5 Comportamento em Desgaste

Os resultados do Subcapitulo 4.4 (Figura 4.12) indicam que, nas

condi¢des do ensaio, 0 mecanismo de desgaste dominante na liga CraoCo4oNi2o

€ o0 desgaste adesivo. Caracterizado por:

a) deformacdo plastica substancial na pista de desgaste (Figura 4.12(a,b));

b) formacdo de detritos metalicos, confirmados por inspecao visual e

composicional por EDS (Figura 4.12(e));

c) e transferéncia de material metélico para o contra-pino, visto em anélise

de imagem (Figura 4.12(f)) e EDS (Figura 4.12(g)).

Nenhuma evidéncia significativa de desgaste oxidativo ou abrasivo foi

encontrada. No mecanismo de desgaste oxidativo, se a superficie do material

mantiver sua integridade por um longo periodo sob deslizamento, a taxa de

oxidacdo pode aumentar devido a elevada temperatura local. Na presenca de

elementos propensos a formar 6xidos como o Cr, ocorre a formacéo e acumulo

de 6xidos até a sua remocdao, expondo a superficie nua que da continuidade a

esse processo. Porém, considerando a deformacdo plastica observada na

superficie desgastada (Figura 4.12(a,b)), esta liga ndo manteve sua integridade

superficial a ponto de fornecer suporte suficiente para o crescimento de um

filme espesso de Oxido, gerando predominantemente detritos metalicos. Assim,

0S mecanismos plasticos predominaram sobre os oxidativos, devido a baixa
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dureza e facil escoamento plastico, como no ac¢o inoxidavel 316L com alto Cr e
baixo C [79].

Com relagcdo ao mecanismo de desgaste abrasivo, a analise EDS
identificou um pequeno teor de Al nos detritos de desgaste (Figura 4.12(e)),
indicando um possivel destacamento de particulas de alumina do contra-pino.
No entanto, os detritos eram predominantemente constituidos por material
metalico ndo oxidado, o pino de alumina ndo apresentava perda substancial de
material (Figura 4.12(f)) e a superficie desgastada ndo estava
significativamente riscada (Figura 4.12(b)). Considerando que os detritos n&o
continham uma quantidade significativa de particulas duras do contra-pino de
alumina e os cavacos metalicos da superficie ndo sdo muito mais duros do que
a propria superficie, 0 mecanismo de desgaste abrasivo foi desprezivel.

Na Figura 4.12(c), os detritos de aspecto empilhado indicados pelas
setas podem ter se originado por altos niveis de deformacéo plastica, ou por
um mecanismo em que detritos metalicos soltos aderem a outros detritos
metalicos (soltos ou ja aderidos ao contra-pino), até que uma sequéncia de
detritos empilhados seja formada [79].

Pela analise do entorno da pista de desgaste (Figura 4.13) foi possivel
observar que a deformacéo se estende para longe da pista de desgaste (PD)
no material de base (MB), devido as bandas de deslizamento indicadas por
setas soélidas na Figura 4.13(a). Também é possivel observar algumas
caracteristicas lineares no material de base, indicadas pelas setas pontilhadas
na Figura 4.13(b), que parecem ser bandas de deslizamento, maclas de
deformacédo e/ou agulhas de fase martensitica. Dado que ligas similares
apresentam maclagem mecanica (relativa ao TWIP) [5,16,19,27], e a liga deste
trabalho apresenta transformagéo de fase induzida por deformagéo (TRIP)
(Figura 4.3). Dessa maneira, a deformacéo por deslizamento de discordancias,
TRIP e possivelmente TWIP nos arredores da pista de desgaste dissipa uma
fracdo da energia que seria utilizada para deformar ou fraturar o material na
pista de desgaste, diminuindo a perda de material em algum grau.

Altos niveis de deformacgdo plastica na superficie desgastada sédo

responsaveis por deformar as asperezas da superficie, aumentando a area real
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de contato & medida que o ensaio prossegue. Geralmente, para materiais
ducteis, esse mecanismo causa maior aderéncia e, consequentemente, maior
taxa de desgaste e maior coeficiente de atrito [95]. No entanto, o baixo
coeficiente de atrito obtido (0,12) contrasta com essa ideia. A liga CrsoCo040Ni2o,
apesar de ser ductil, apresenta boa resisténcia mecanica (Figura 4.7(a)) e alta
taxa de encruamento (Figura 4.8). De fato, essa liga exibe uma alta
componente de endurecimento por solucdo sélida, comum a outras ligas ricas
em Cr do sistema Cr-Co-Ni [17,19], e reforco mecanico proporcionado por
estruturas de morfologia fina [31,32,73,89], de modo a apresentar elevada oo
(Subcapitulo 5.3). Além disso, ap0s o escoamento, essa liga tem alta
capacidade de encruamento (Figura 4.8), proporcionada pela ocorréncia de
TRIP (Figura 4.3) e possivelmente TWIP [5,16,19,27] (Subcapitulo 5.2). O
endurecimento gerado por essas caracteristicas proporciona um fortalecimento
local, limitando a deformacdo das asperezas e o crescimento da area real de
contato, de forma a contribuir para o baixo coeficiente de atrito e as boas
propriedades tribolégicas [95,96].

Portanto, o baixo coeficiente de atrito e a boa resisténcia ao desgaste da
liga Cra0Co40Ni20 podem estar relacionados ao alto co e ao fortalecimento local
pds-escoamento, atribuido & ocorréncia de TRIP e possivel TWIP, tanto na
superficie desgastada quanto no seu entorno, que conferem a liga alta
capacidade de encruamento. A combinacdo dessas contribuicbes €

responsavel pelo interessante comportamento em desgaste observado.
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6 CONCLUSOES

Este trabalho estudou o equilibrio de fases, o comportamento mecanico

e em desgaste da liga Crs0Co40Ni2o. A partir dos resultados e da discusséao

presente neste trabalho, péde-se concluir que:

a)

b)

d)

f)

g)

segundo os calculos termodinamicos (CALPHAD), a liga solidifica
monofésica CFC e abaixo de certa temperatura (940-980 °C) ha
formacdo de fase sigma. Contudo, as observacdes experimentais
revelam que em determinadas condi¢cdes (solidificacdo ao ar ou
recristalizacdo a 900 °C/0,5 h com resfriamento em agua) a formacao de
fase sigma pode ser totalmente suprimida por fatores cinéticos;

na condicao recristalizada, a liga é constituida por uma matriz CFC com
maclas de recozimento, cuja espessura varia de dezenas de nanémetros
até alguns micrometros. H& evidéncias que indicam a possivel presenca
de segundas fases com morfologia fina, como a fase 9R e a fase HCP
martensitica,;

a andlise das amostras deformadas revela que a liga apresenta TRIP,
caracterizado pela formacdo de fase HCP martensitica induzida por
deformacéo;

o tamanho de grdo aumenta para maiores tempos ou temperaturas de
recristalizacdo. A fracdo de fase HCP néao varia significativamente dentro
da faixa de tamanhos de gréo estudada (5 a 36 pm);

a liga apresenta oOtimas combinacdes de resisténcia mecénica e
ductilidade, e elevada tenacidade, comparaveis a de ligas promissoras
da literatura, como a CrCoNi e CrssC027,5Ni275. A elevada capacidade de
encruamento é atribuida a ocorréncia de TRIP e possivelmente TWIP;

a tensédo de escoamento e a dureza aumentam para menores tamanhos
de grao (entre 5 e 36 um). A liga apresenta coeficientes de Hall-Petch (k
= 667 MPa/um™©° e oo = 299 MPa) de destaque dentre acos inoxidaveis
comerciais e ligas similares;

a liga apresentou, nas condi¢des do ensaio, boa resisténcia ao desgaste
(1,8x10* mm3/Nm), comparavel a ligas semelhantes da literatura, e

baixo coeficiente de atrito (0,12). O mecanismo de desgaste dominante
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foi o desgaste adesivo, caracterizado por deformacdo plastica
substancial, transferéncia de material metalico para o contra-pino de
alumina e formacdo de detritos metalicos incapazes de arranhar
severamente o material.
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7 SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

A partir da experiéncia e dos conhecimentos adquiridos na realizagéo

deste trabalho, é possivel listar algumas recomendacdes para futuros

trabalhos, dentre elas:

a)

b)

d)

estudar a transformac@o martensitica induzida por resfriamento em
mais detalhes, utilizando a técnica de DSC para obter a temperatura
Ms, podendo correlaciona-la com o tamanho de grdo. Também é
interessante a realizacdo de analises detalhadas de MET, na
tentativa de obter mais informacdes sobre a morfologia e formacéo
da fase martensitica, e sua contribuicdo nas propriedades da liga;
obter amostras com um intervalo de tamanhos de grao maior, se
possivel, grdos submicrométricos até grdos com centenas de
micrometros, para avaliar se h& influéncia significativa do tamanho de
grdo na transformacdo martensitica (em ambas, induzida por
resfriamento e por deformacéo);

realizar ensaios de tracdo até a fratura e ensaios interrompidos, em
seguida caracterizar as amostras deformadas, identificando os
mecanismos de deformacgéo atuantes, podendo correlaciona-los com
o tamanho de gréo e com as propriedades mecanicas;

produzir ligas de alta pureza com adi¢do controlada de elementos
intersticiais (B, C, N), a fim de avaliar a influéncia desses elementos
na EFE, equilibrio de fases, mecanismos de deformacdo e

propriedades mecanicas de ligas do sistema Cr-Co-Ni.
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APENDICE A

O Apéndice A apresenta a metodologia do célculo da EFE para a liga
utilizada neste trabalho, a liga Crs0Co40Ni2o com adicdo de 0,5%at de Al,
segundo o modelo de Adler, Olson e Owen (1986) [43], detalhado no
Subcapitulo 2.3.

A energia de interface entre as fases CFC e HCP (gCFC/HCP) contribui
significativamente na EFE, contudo € um parametro de dificil obtencao e, até
entdo, ndo foi possivel encontra-lo na literatura para a liga deste trabalho.
Portanto, a melhor aproximacédo foi utilizar este mesmo modelo para isolar a
energia de interface de uma liga semelhante: a liga equiatobmica CrCoNi, cuja
EFE e os demais parametros sado conhecidos.

Segundo Laplanche et al. (2017) [16], a liga equiatdmica CrCoNi tem
parametro de rede (a) igual a 3,567 A, e EFE (y) igual a 22 mJ/m2 para um
tamanho de gréo (d) de 16 um. Além disso, utilizando célculos termodindmicos
(método CALPHAD, base de dados TCHEA3) estima-se que a diferenca de
energia livre entre as fases CFC e HCP (AGCF¢—HCP) na temperatura ambiente
€ de 132,89 J/mol. Dessa maneira, utilizando as Equacdes 2.2 a 2.4, € possivel
obter um valor de energia de interface CFC/HCP (gCFCHCP) igual a 4,83 mJ/m?2
para a liga equiatbmica CrCoNi. Este valor é comparavel ao obtido por Huang
et al. (2018) [56] de 4 a 9 mJ/m2. Além disso, a energia de interface CFC/HCP
pode ser considerada independente da temperatura [38].

Assim, é possivel estimar a EFE para a liga deste trabalho. Os valores

utilizados para o calculo da EFE estdo organizados na Tabela A.1.

Tabela A.1 — Parametros utilizados no célculo da EFE da liga CraoCo40Nizo (+
0,5%at de Al) segundo o modelo de Adler, Olson e Owen (1986) [43].

Parametro Valor Referéncia

Diferenca de energia
livre entre as fases CFC | 134,55 J/mol
e HCP (AGCFC—>HCP)

Método CALPHAD, base
de dados TCHEA3

Parametro de rede (a) 3,5752 A Experimental (DRX)

Energia de interface Calculado para a liga
CFC/HCP (gCFCiHCP) 4,83 mJ/me CrCoNi [16]
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Desconsiderando a componente do tamanho de gréao, segundo as
Equaclbes 2.2 e 2.3, a EFE resulta em 17,7 mJ/m2. Também foi observado que
a contribuicdo do Al (0,5%at) tem impacto insignificante na EFE, de apenas 0,1
mJ/m2.

A Tabela A.2 apresenta a componente do tamanho de grdo, segundo a
Equacdo 2.4, e a EFE da liga Crsa0Co4oNiz2o (+ 0,5%at de Al) para diferentes

tamanhos de gréo.

Tabela A.2 — Componente de excesso (devido ao tamanho de grédo) e EFE da
liga Cra0Co40Ni20 (+ 0,5%at de Al) para diferentes tamanhos de grao.

Componente de excesso relativa
TG, d [um] ao tamanho de grao, AGex EFE, y [mJ/m2]
[mJ/mZ]
60 0,4 18,1
50 0,7 18,4
40 1,2 18,9
30 2,0 19,7
20 3,5 21,2
16 4,3 22,0
10 6,0 23,7
5 7,8 25,5
1 9,7 27,4

Conforme observado na Tabela A.2, a EFE calculada para a liga
Cra0Co40Nizo0 (+ 0,5%at de Al) estd proxima da EFE da liga equiatbmica ternaria
CrCoNi (22 £ 4 mJ/m?) obtida experimentalmente por Laplanche et al. (2017)
[16]. Vale ressaltar que os valores de EFE apresentam erros bastante
elevados. Além disso, de acordo com os valores descritos por De Cooman,
Estrin e Kim (2018) [36], a liga deste trabalho se encontra no intervalo onde a
maclagem mecanica (TWIP) & predominante, mas também esta proxima do
limite em que a transformacé&o de fase induzida por deformacéo (TRIP) se torna

ativa (<15 mJ/m?2).
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APENDICE B

Um lingote preliminar de ~3 kg (2 x 4 x 44 cm) da liga CraoCo4oNizo foi
produzido com matérias-primas de pureza comercial, por fundicdo
convencional ao ar em um forno de inducéo. O metal liquido foi vertido a uma
temperatura de aproximadamente 1600 °C em um molde de grafite recoberto
com zirconita.

Uma porgéo do lingote preliminar foi homogeneizada por 6 horas a 1200
°C, resfriada em agua, e laminada a frio na temperatura ambiente até a
espessura final de 2,1 mm (~45% de reducdo a frio). O material foi
recristalizado em trés diferentes condi¢cdes (900, 1000 e 1100°C por 2h) e
resfriado em agua, a fim de obter amostras com diferentes tamanhos de graos.

Conforme mostrado na Figura B.1, a analise de DRX das amostras
homogeneizada e recristalizadas revela predominancia da fase CFC e uma
fracdo de fase HCP. Nas amostras recristalizadas os picos HCP sao pouco
intensos e alargados, mas sdo facilmente vistos em uma anlise mais
detalhada.
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Figura B.1 — Resultados da andlise de DRX das amostras de CraoCo4oNizo:

homogeneizada a 1200 °C/6 h e recristalizadas em trés diferentes condi¢des
(900, 1000 e 1100 °C/2 h).

A andlise por MO (Figura B.2(a)) revelou uma quantidade consideravel

de inclusbes relativamente grandes e angulares, tanto nas amostras na

condicdo BF quanto na condi¢cdo recristalizada. Posteriormente, uma analise

qualitativa de EDS no MEV (Figura B.2(b)) confirmou que tais particulas sé&o

oOxidos de cromo.
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Figura B.2 — Imagens de MO (a) e MEV-BSE (b) sem ataque quimico,
exemplificando as inclusdes angulares, confirmadas como éxidos de cromo por

analise qualitativa de EDS.

Conforme mostrado na Tabela B.1, mediu-se o tamanho de grédo e a
microdureza Vickers das amostras recristalizadas. O grafico de Hall-Petch para
dureza (Figura 4.9) e a sua discussdo estdo apresentados ao longo da

dissertagao.

Tabela B.1 — Tamanho de grdo (d) e microdureza Vickers (H) para as amostras

recristalizadas em trés diferentes temperaturas (900, 1000 e 1100°C) por 2

horas.
Tem_pera_\turaNde Tamanho de grio, 405 Microdureza
recristalizacao, d [um] [ 5] Vickers,
Trecr [°C] H H H [HV]
900 147+14 0,261 276,5+8,8
1000 36,3+1,9 0,166 2465+ 7,8
1100 64,2+ 3,5 0,125 227,2+9,1

Para prosseguir com o estudo, optou-se por aperfeicoar o processo de
fabricacéo, a fim de obter um lingote mais viavel, o qual foi descrito ao longo
dissertacdo. Basicamente, o novo lingote teve suas matérias-primas
decapadas com &cido nitrico puro, utilizou-se um forno de inducdo a vacuo
(VIM), e uma pequena quantidade de Al (0,5 %at) foi adicionada como
desoxidante, com o intuito de evitar a formacao de grandes inclusbes de oxido

no interior do material.
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Conforme mostrado na Figura B.3, o novo lingote na condicdo BF (a
partir de um resfriamento ndo forcado ao ar) também €& constituido por fase
CFC e HCP. As anélises de DRX e MEV-EDS nao encontraram evidéncias de
fase sigma.
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Figura B.3 — Resultados da analise de DRX do lingote de CraCo40Ni2o na
condicao BF a partir de um resfriamento ndo forgado ao ar. Presencga das fases
CFC e HCP, nédo hé evidéncias de formacéo de fase sigma.
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