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RESUMO

As ligas de alta entropia (LAES) sdo uma classe inovadora de materiais que receberam
significativa atencdo desde que foram estudadas pela primeira vez ha quase vinte anos.
Elas consistem na combinagdo de multiplos elementos (normalmente cinco ou mais) em
concentragcdes quase equiatdmicas, resultando em estruturas cristalinas simples, como
cubica de corpo centrado (CCC), cubica de face centrada (CFC) e hexagonal compacta
(HC). A liga equiatdbmica CrMnFeCoNi, a LAE mais estudada até o momento, é
conhecida por sua estrutura CFC monofésica e notdveis propriedades mecanicas em
temperaturas criogénicas. No entanto, a temperatura ambiente, sua resisténcia mecanica
é inferior a muitas ligas convencionais. Para melhorar o seu desempenho mecanico, foram
empregadas estratégias de processamento termomecanico, como laminacao a frio seguida
de recozimento. Apesar disso, processos de laminacdo a morno e a quente, que tém
potencial similar, foram menos explorados em ligas multicomponentes. Esta tese buscou,
portanto, preencher essa lacuna, investigando a evolucdo microestrutural e mecanica da
liga CrMnFeCoNi sob esses processos de laminacdo, comparativamente a abordagem
convencional de laminagdo a frio. Foram utilizadas técnicas como microscopia eletronica
de varredura e transmissdo, difracdo de elétrons retroespalhados, difracdo de raios-X e
analise por Sincrotron para avaliar a microestrutura e mecanismos de deformacéo. Os
ensaios de microdureza Vickers e tracdo foram empregados para avaliar as propriedades
mecanicas. Os resultados mostraram que cada processo resultou em diferentes
heterogeneidades microestruturais e de mecanismos de endurecimento que influenciaram
nas propriedades mecanicas resultantes da liga CrMnFeCoNi. Dessa forma, concluiu- se
que a laminacéo a frio seguida de recozimento proporciona boa combinacao de resisténcia
e ductilidade atribuido a retencdo de maclas mecénicas, mas requer etapas adicionais de
processamento. A laminacdo a morno apresenta boa sinergia entre resisténcia e
ductilidade apesar da auséncia de maclas, mas possivelmente devido a formacdo de
subestruturas lamelares. E, por sua vez, a laminagdo a quente resulta em uma boa
resisténcia devido a formagéo de particulas de segunda fase e elevada ductilidade devido

a recuperacdo e recristalizacdo dinamica.

Palavras-chave: ligas de alta entropia; processamentos termomecanicos; mecanismos

de deformacéo; microestrutura; propriedades mecanicas.



ABSTRACT

High entropy alloys (HEAS) are an innovative class of materials that have received
significant attention since they were first studied nearly twenty years ago. They consist
of combining multiple elements (usually five or more) in nearly equiatomic
concentrations, resulting in simple crystalline structures such as body-centered cubic
(BCC), face-centered cubic (FCC), and hexagonal close-packed (HCP). The equiatomic
alloy CrMnFeCoNIi, the most studied HEA to date, is known for Its monophase FCC
structure and remarkable mechanical properties at cryogenic temperatures. However, at
room temperature, its mechanical strength is lower than many conventional alloys. To
improve its mechanical performance, thermomechanical processing strategies, such as
cold-rolling followed by annealing, have been employed. Despite this, warm and hot-
rolling processes, which have similar potential, have been less explored in
multicomponent alloys. Therefore, this thesis aimed to fill this knowledge gap by
investigating the microstructural and mechanical evolution of the CrMnFeCoNi alloy
under these rolling processes, in comparison to the conventional cold-rolling process.
Techniques such as scanning and transmission electron microscopy, electron backscatter
diffraction, X-ray diffraction, and synchrotron analysis were used to evaluate the
microstructure and deformation mechanisms. Vickers microhardness and tensile tests
were performed to assess the mechanical properties. The results showed that each process
resulted in different microstructural heterogeneities and strengthening mechanisms that
influenced the resulting mechanical properties of the CrMnFeCoNi alloy. It was
concluded that cold-rolling followed by annealing provides a good combination of
strength and ductility attributed to the retention of mechanical twins but requires
additional processing steps. Warm-rolling exhibits a good synergy between strength and
ductility despite the absence of twins, possibly due to the formation of lamellar
substructures. In turn, hot-rolling results in good strength due to the formation of second-

phase particles and high ductility due to dynamic recovery and recrystallization.

Key-words: high entropy alloys; thermomechanical processes; deformation mechanisms;

microstructure; mechanical properties.
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1 INTRODUCAO

As ligas de alta entropia (LAES) ou ligas multicomponentes sdo uma classe inovadora de
materiais que receberam significativa atencdo desde que foram estudadas pela primeira
vez ha quase vinte anos 3. Inicialmente, sua filosofia de design baseava-se na mistura
de mdaltiplos elementos (normalmente cinco ou mais) em concentragdes quase
equiatémicas que resultam em ligas com estruturas cristalinas simples, como a cubica de
face centrada (CFC) na liga CrMnFeCoNi ), a cubica de corpo centrado (CCC) na liga
HfZrTiTaNb ®, ou a hexagonal compacta (HC) na liga GdHoLaTbY ©).

Das varias composicdes de ligas que foram investigadas desde entéo, a liga equiatdmica
CrMnFeCoNi, frequentemente chamada de liga de Cantor é a LAE mais estudada até o
momento, e conhecida principalmente por sua estrutura CFC, geralmente, monoféasica em
condicdes brutas de fundicdo e de tratamentos térmicos curtos e suas notaveis

propriedades mecanicas em temperaturas criogénicas ©7).

Algumas pesquisas iniciais indicaram que o desempenho mecanico da liga,
particularmente o limite de escoamento, o limite de resisténcia a tragdo, bem como a
alongamento e a tenacidade a fratura, sdo parametros governados principalmente por uma
transicdo sinérgica da plasticidade mediada por discordancias para uma combinacdo de
formacédo de estrutura de célula de discordancias e maclas de deformacdo em nanoescala

quando a temperatura é diminuida das condicdes de teste ambiente para criogénicas €8
10)

Entretanto, a temperatura ambiente, a liga apresenta um limite de escoamento e de
resisténcia a tracdo relativamente baixos em comparacdo com muitas ligas estruturais
convencionais. Consequentemente, varias estratégias de processamento e deformacao,
como laminacdo a frio e recozimento @V, foram implementadas para manipular a

microestrutura do material visando melhorar seu desempenho mecénico (1012.13),

Dentre essas estratégias, 0 processamento termomecanico (PMT) 3319 frequentemente
aplicado na forma de laminacdo criogénica (ou seja, em temperatura sub-zero), laminacgéo

a frio (temperatura ambiente), laminac¢do a morno (temperaturas abaixo da recristalizagéo
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do material) ou laminacdo a quente (temperaturas superiores ao de recristalizagdo do
material), tem sido utilizado em muitas LAEs, incluindo a liga de Cantor ‘622, Em uma
LAE eutética AICoCrFrNi2.1, por exemplo, a laminagdo a quente a 750 °C, com uma
reducdo de espessura de 90%, resultou em uma excelente combinacdo de limite de
escoamento e deformacéo até a fratura ‘1%, enquanto em uma liga Co4oCrzsFe1oNizs, a
laminacdo a morno a 500 °C com uma reducdo de espessura de 80%, combinada com
recozimento subsequente a 700 °C por 1 h, levou a um limite de escoamento e

alongamento até a fratura significativamente melhorados 9.

Tendéncias semelhantes foram relatadas para ligas CrMnFeCoNi, onde a laminacdo a frio
para uma reducdo de espessura de ~80-95%, combinada com recozimento subsequente
entre 500-700 °C por 15 minutos, resultou ndo apenas em um aumento da resisténcia
devido & formacéo de precipitados ?®, mas a estrutura de gréo fino apds a laminagéo

resultou em uma combinacéo simultaneamente melhorada de resisténcia e ductilidade @),

Das vérias rotas de PTM, a laminacdo em temperaturas mais elevadas ¢ uma opcao de
processamento atraente, pois permite o processamento a menores tensdes de deformacao
em comparagdo com as laminagdes criogénica e a frio. Estudos em uma liga de média
entropia CoCrNi equiatbmica (LME; uma liga quase equiatbmica com trés ou quatro
elementos) ®” e na LAE CrMnFeCoNi @Y indicaram que a laminac&o a morno com uma
reducdo de espessura de ~90% aumentou tanto a resisténcia quanto a ductilidade, que
foram principalmente associadas a microestrutura de grdo fino composta por gréos

alongados altamente texturizados.

Apesar das vantagens combinadas de menores tensdes de fluxo durante a deformacgéo e
propriedades mecanicas melhoradas, a laminacdo a morno e a quente tém recebido
significativamente menos atencdo nas pesquisas de ligas multicomponentes em
comparagdo com os processos de laminaco a frio e a temperatura criogénica (181922,
Além disso, a formacéo de segundas fases ou precipitados, que ja foram relatados nessas
ligas apds o recozimento em temperaturas intermedidrias e que podem também se formar
durante a laminagé@o a morno e a quente, ndo foi investigada nesses estudos, de modo que
seu potencial impacto no desempenho mecanico apo6s a laminacdo a morno e a quente

permanece incerto 2325,
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Desse modo, a presente tese visou preencher a lacuna de conhecimento da evolucéo
microestrutural e mecénica da liga CrMnFeCoNi apds laminacdo a morno e a quente, em
contraste com a abordagem convencional de laminacéo a frio seguida de recozimento. O
material foi submetido a diversas condi¢Ges de tratamento termomecéanico e a uma
avaliacdo detalhada das heterogeneidades microestruturais, incluindo as possiveis
formagdes de nanomaclas mecanicas, segundas fases e seus efeitos no comportamento

mecanico do material.

O objetivo, portanto, foi de caracterizar as diferentes rotas termomecanicas e investigar o
processo em que se poderia obter uma melhor sinergia entre resisténcia mecanica e
ductilidade e ter uma compreensdo aprimorada dos mecanismos que levaram ao
desempenho do material apds cada processo de laminacdo, tentando abrir novas
possibilidades para a aplicacdo desses processos termomecanicos em outras ligas

multicomponentes.

2 OBJETIVOS
2.1 Objetivo Geral
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Avaliar as caracteristicas microestruturais e as propriedades mecanicas da liga de alta
entropia CrMnFeCoNi processada por laminacdo a frio, laminacdo a morno e laminagéo

a quente.

2.2 Objetivos Especificos

e Investigar a evolucdo microestrutural e as propriedades mecanicas resultantes da
liga de alta entropia submetida aos diferentes processos de laminagéo.

e Investigar as heterogeneidades resultantes de cada processo e analisar 0s
mecanismos de endurecimento responsaveis pelas propriedades mecanicas
resultantes de cada processo termomecanico

e Avaliar a melhor rota de processamento a fim de obter uma liga com uma boa

sinergia entre resisténcia mecanica e ductilidade.

3 REVISAO BIBLIOGRAFICA
3.1 Ligas de Alta Entropia
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Em 2004, Yeh et al. ® introduziram pela primeira vez o termo “ligas de alta entropia"
para uma nova classe de materiais que consistem em multiplos elementos principais com
composicdo quase equiatdmica; elas sdo frequentemente referidas como ligas com
composi¢cdo complexa (CCAs) ou ligas de multiplos elementos principais (MPEA), ou

mais genericamente, como ligas multicomponentes.

Em suas publicacBes, varias definicbes de LAEs foram propostas com base na
composicdo e na entropia configuracional (AScons). A primeira é definida como ligas
contendo pelo menos cinco elementos principais, cada um dos quais tem uma
concentracdo variando entre 5 e 35% em atomos, resultando assim em uma composi¢édo
de liga com elementos com propor¢des “quase” equiatdmicas. Na segunda definicédo
proposta, uma LAE é definida como um sistema de ligas a temperatura ambiente que
possui AScons €m uma solucdo solida (SS) aleatéria maior que 1,5R (em que R é a
constante dos gases 8,314 J/L/mol), independentemente do nimero de fases, ampliando
assim significativamente o nimero de possiveis sistemas de LAEs ?6-28), A definicao de
uma LAE baseada na entropia configuracional evoluiu desde entdo para também definir
sistemas de ligas de média entropia (LMES) como materiais cuja entropia de mistura é

igual ou inferiora 1,5 R.

A alta entropia de mistura nas LAEs é considerada um dos principais fatores na
estabilizacdo da formacdo de solugbes solidas (SS) @), resultando em uma maior
solubilidade dos elementos constituintes nesses materiais, 0 que permite a formacéao de
um numero limitado de fases com microestruturas simples. Embora a pesquisa sobre as
LAEs tenha permeado essencialmente todos os campos da ciéncia dos materiais, uma das
primeiras ligas de alta entropia identificadas e investigadas por Cantor em 2004 29 a
quinaria CrMnFeCoNi, um material de fase Unica com uma estrutura cristalina cibica de
face centrada (CFC) 29, evoluiu como uma das LAES mais estudadas até hoje, e

continua a despertar grande interesse na comunidades cientificas.

A razdo para isso ndo reside apenas no fato de que algumas composi¢des de ligas tém
demonstrado um excelente desempenho mecanico (6,8,30—44), mas sim na possibilidade
de projetar novos sistemas de ligas com propriedades mecénicas, funcionais e/ou fisicas,

0 que permitiu que as LAESs penetrassem essencialmente em todos os campos da ciéncia
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dos materiais. Como resultado, o nimero de publicagdes relacionadas as LAES por ano
aumentou significativamente ao longo das Ultimas duas décadas, conforme ilustrado na

Figura 1.

Numero de publicagdes

2004 2006 2008 2010 2012 2014 2016 2018 2020 2022
Ano

Figura 1: NUumero de publicaces por ano no tdpico de Ligas de Alta Entropia em diferentes
categorias listadas no Web of Science 9,

3.2 Perspectiva Historica da Metalurgia Fisica das LAEs

Com base em hip6teses e interpretacdes descritas na literatura “46-52)  inicialmente foi
sugerido que as ligas multicomponentes eram controladas principalmente por quatro
efeitos principais ?® sendo estes o efeito da alta entropia configuracional o qual deu
origem ao nome da liga e que tende a inibir a formacédo de intermetélicos frageis com
estruturas complexas, efeito da distor¢do da rede cristalina, da difuséo lenta e do efeito
coquetel, que influenciavam principalmente no desenvolvimento da microestrutura e das
propriedades associadas ®°%), Embora seja frequentemente debatido se algumas das
propriedades de certas ligas de alta entropia sdo uma consequéncia direta desses efeitos
principais ©¥, também existe uma controvérsia significativa sobre se algumas dessas
regras podem ou devem ser aplicadas a sistemas multicomponentes de forma geral. Nos

topicos das proximas subsecoes, serd brevemente descrita a evolucao destes conceitos no
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entendimento das LAES.

3.2.1 Efeito da Alta Entropia

Na visdo convencional baseada em diagramas de fase binérios onde solugdes solidas séo
normalmente encontradas nas extremidades dos diagramas e 0s compostos intermetalicos
aos centros, a probabilidade é de que quanto maior o numero de elementos em uma liga
maior a possibilidade de alguns desses elementos se atrairem para formar compostos

intermetalicos frageis %659,

A energia livre de mistura de uma fase esta relacionada com a entalpia de mistura e a
entropia de mistura de acordo com a equacdo 1 e energia livre de formacdo de

intermetalicos representados pela equacao 2:

AGmix = AHmix ~TASmix 1)
AGinterm. = AHinterm. - T ASinterm. (2)

No equilibrio termodinadmico, as fases presentes na liga dependem se a energia livre de
mistura Gibbs é mais ou menos negativa que a energia livre de formacéo dos compostos

intermetalicos.

Termodinamicamente, em ligas convencionais o efeito da entropia de mistura possui
pouca influéncia na previsdo das fases formadas uma vez que ha apenas um elemento
majoritario, dessa forma a energia livre de mistura € aproximadamente igual a entalpia de
mistura AHmix >>> -TASnmix e portanto, AGmix = AHmix, € assim a formacdo de fases é

estipulada através da competicdo entre as entalpias de mistura ©8),

No entanto, Yeh et al. (34) postularam que as ligas multicomponentes desafiavam a
formacdo de compostos intermetalicos. Ao introduzir uma crescente quantidade de
elementos em concentragGes praticamente equitativas, seria vidvel estabilizar solugdes
solidas em detrimento dos intermetalicos. Os autores simplificaram o cenario ao supor

que a solugdo sélida em consideragdo ¢ ideal, com AHmix = 0 (equacgédo 1). Nesse caso, 0
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composto intermetalico concorrente € perfeitamente ordenado, o que implica que ASinterm
(equacdo 2) seja zero. A contribuicdo da entropia configuracional na mistura deve ser
levada em conta ao prever as fases de equilibrio. A estabilidade relativa entre a solucéo
solida e o composto intermetalico depende, entdo, de se -TASmix € mais negativo do que
AHinterm (55,56) )

De acordo com a hip6tese de Boltzmann, a mudanca na entropia configuracional, 3Sconf.,
durante a formacdo de uma solugdo solida a partir de n elementos com fragdes

equimolares pode ser calculada por meio da equacéo 3:

ASconf = ‘KBIn(D (3)

onde Kg= constante de Boltzmann; & = nimero de maneiras na qual os a&tomos do sistema

podem se organizar.

Para um componente n aleatorio de uma solucdo sélida, onde o enésimo componente
possui uma fragdo molar X;, sua entropia configuracional por mol é dada através das

seguintes equacoes:

AScont=-R (4)

ASconf=-R (In +In +... +1In) (5)

ASconf = -R In (6)
ASconf = RINN (7

onde R = constate dos gases = 8,314 j/kmol

Como resultado, ASconf para ligas equimolares com 3,5,6, 9 e 13 elementos é 1,10R;
1,61R; 1,79R; 2,20R e 2,57R respectivamente.

Como citado anteriormente, existem duas defini¢Oes para as ligas de alta entropia, sendo
uma relacionada com a composi¢do quimica a qual uma LAE contém ao menos 5

elementos principais equiatbmicas ou semi-equiatdmicas (teores variando entre 5 e 35%)
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e a outra baseada na entropia configuracional. Esta Gltima aumenta a medida que o
numero de elementos aumenta. Como o nimero minimo de elementos principais nas
LAEs é de cinco elementos e essas possuem valor de entalpia configuracional igual a 1,61
R, ovalor de 1,5 R € um limite inferior razoavel para definir essas ligas. Ao mesmo tempo,
entre 1 R e 1,5 R séo consideradas ligas de média entropia (LME) e menores que 1 R
ligas de baixa entropia (LBE) ©.

LIGAS DE ALTA ENTROPIA

LIGAS DE BAIXA ENTROPIA
(TRADICIONAIS)

BS,, SR

con

AS,,215R

Figura 2: O mundo da liga dividido pela entropia de mistura de seus estados de solucédo aleatoria
@

Além disso, de acordo com Yeh et al. ®®, se as entalpias de formag&o de dois compostos
intermetalicos fortes, como NiAl e TiAl, fossem divididas por seus respectivos pontos de
fusdo, o valor resultante seria 1.38 R e 2.06 R, respectivamente. Esses valores estao dentro
da mesma faixa que a entropia da mistura em um sistema com mais de cinco elementos.
Isso sugere que a propensdo ao ordenamento e segregacdo seria mitigada pela alta
entropia de mistura. Portanto, ligas com um maior nimero de elementos principais
tenderiam a formar mais facilmente solucdes solidas aleatdrias durante a solidificacao,
em detrimento de compostos intermetélicos, com exce¢do daquelas com um calor de

formagc&o muito elevado, como 6xidos, carbetos e nitretos®.

No entanto, de acordo com ?°5® nem todas as ligas multicomponentes possuem uma
energia livre dominada por uma alta entropia configuracional de mistura, uma vez que

muitas soluc6es solidas de multiplos componentes tém entropias vibracionais de mistura
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em excesso ASxs consideraveis ©3 e/ou entalpias de mistura AHmix ?>%"%®) mais negativas

e, portanto, predominantes sobre a entropia configuracional de mistura.

Dessa forma, existe uma infinidade de ligas27sporadicas27ntess em que muitas possuem
estruturas fortemente influenciadas e estabilizadas pela entropia configuracional de
mistura e, portanto, sdo apropriadamente designados como ligas de alta entropia, como o
caso da liga CrMnFeCoNi. No entanto, muitos outros sistemas possuem estruturas que
ndo sdo fortemente influenciadas ou estabilizadas pela entropia configuracional de
mistura e, portanto, sdo menos apropriadamente designados como termo ligas de alta

entropia.

3.2.2 Efeito da Distor¢ao Severa da Rede

Com relagdo a estrutura, existe uma distorcdo severa de rede em toda a matriz. As LAEs
sdo compostas por diferentes &tomos devido aos multicomponentes que comp&em a liga.
Cada atomo na rede possui diferentes tipos de &tomos como primeiro vizinho e, portanto,
atomos com diferentes raios atbmicos, energias de ligacdo resultando um deslocamento
dos sitios atbmicos e consequentemente uma deformacdo na rede cristalina Figura 3. De
acordo com Yeh. et al. ®®, o efeito de distorcdo da rede é muito amplo, afetando n&o
apenas a microestrutura e as propriedades, mas também a termodinamica e a cinética de

difusdo atomica.

’, b~ -  —
I 3 / | / Liga de um
| z componente
1. + 1
— 1 1
1
Liga de alta entropia
—
s

Figura 3: Distorcdo severa da rede cristaliza causada pelos diferentes atomos e seus raios
atdmicos e nas energias de ligacdo. Adaptado de ©°.

Segundo os autores Murty et al.®¥, a dureza e a resisténcia mecanica tendem a aumentar

devido ao endurecimento por solucdo solida existente na estrutura severamente
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distorcida. Na pesquisa de Miracle et al. ®®, observaram que além da elevada dureza ha
uma reducdo consideravel na condutividade elétrica e térmica de uma liga de alta entropia
causada possivelmente pelo espalhamento de elétrons devido a distor¢cdo da rede o que

diminui a participagdo dos elétrons na condutividade térmica.

A rede distorcida tende a ser colapsar, transformando-se em uma estrutura amorfa,
quando as diferencas de tamanhos atdmicos forem muito elevadas, uma vez que a energia
relacionada a distor¢do da rede sera muito alta para manter uma configuracao cristalina.
No entanto, nas ligas de alta entropia foram reportados que os efeitos de distorcao da rede
melhoram a resisténcia da liga como resultado de um elevado endurecimento da solucao

s6lida (860,

Como resultado do endurecimento por solucdo solida devido a rede fortemente distorcida,
é possivel esperar melhorias nas propriedades mecanicas, e isso é de fato evidente no
trabalho realizado por Senkov et al. (39), onde uma série de testes de resisténcia em uma
liga equiatomica CFC CrMnFeCoNi homogeneizada resultou em um valor de ~1190
MPa, enquanto a liga refrataria CCC MoNbTaVW exibiu ~5200 MPa, valores um tanto

mais altos do que os valores de resisténcia que seriam esperados pela regra da mistura
(39,40)

No entanto, ao examinar diversos estudos, percebe-se que a ideia de distor¢ao da estrutura
da rede, especialmente no que diz respeito aos efeitos que isso causa nas caracteristicas
finais da liga, pode levar a conclusdes espdrias ¢36-62) Um exemplo disso foi apresentado
por Coury et al.®Y, que mostraram que ligas de média entropia compostas por trés
elementos, como a CrCoNi, podem ter distorgdes na rede mais intensas do que ligas com
cincos elementos. Os autores Varvenne et al.®?, por sua vez, apresentaram uma teoria de
endurecimento para materiais com estrutura cristalina CFC , demonstrando que nem a
quantidade de elementos principais, nem uma composi¢cdo equiatbmica, resultam
diretamente em aumento proporcional na resisténcia do material. J& os autores Miracle e
Senkov © apontaram a falta de estudos suficientes para entender como esse fendémeno
afeta as propriedades das ligas, isolando os efeitos de outros fatores. Apesar disso, é um
fator importante que influencia as caracteristicas das ligas multicomponentes, embora

seus efeitos variem entre diferentes sistemas de ligas.
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3.2.3 Efeito da Difusado Lenta

Alguns estudos foram realizados para verificar a difusdo em ligas de alta entropia. Os
autores Tsai et. al. ©”, por exemplo, examinaram a difusio de cada elemento constituinte
de liga CrMnFeCoNi na propria matriz e compararam em matrizes de agos inoxidaveis e
em metais puros. Os autores perceberam que o0s valores para a energia de ativacéo
normalizada Q/Tm dos elementos (onde Q € a energia de ativacdo e Tm a temperatura de
fusdo da liga), foram universalmente maiores nas ligas de alta entropia como mostrado
na Figura 4. Sabe-se, que a difusividade (D) depende exponencialmente de Q/Tm €
portanto, pequenas variacbes podem levar a mudangas de grande magnitude na
difusividade ©9),
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Figura 4: Energias de ativacdo de difusdo normalizadas para Cr, Mn, Fe, Co e Ni em diferentes
ligas. Adaptado de ref 7

Em um metal puro ou em ligas constituidas por solucdo sélida comum, os atomos
deslocam-se por sitios que possuem energias potenciais de rede (EPR) aproximadamente
iguais, o que difere das LAEs. A configuracdo néo uniforme e diferencas na EPR resultam
em caminhos preferenciais e que podem agir como aprisionadores temporarios,

resultando em uma baixa difusividade ©354. A Figura 5 apresenta a comparacio da
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energia potenciais de rede em ligas convencionais em relacéo as de alta entropia.

Elemento puro/
Solugdo sélida
diluida

\ANANANNNANNNS

IVaaaVaVanVac®

armadilhas -~
1 1 1 1 1 L 1 1 1

Energia de rede

Caminho difusional

Figura 5: Representacdo esquematica da variacdo de energia potencial durante a difusdo em um
metal puro e em uma liga de alta entropia. Adaptado de ©¥,

Segundo Yeh@®, o efeito de difusdo lenta pode propiciar vérias vantagens, como o
aumento da temperatura de recristaliza¢do, uma menor taxa de crescimento de grao, assim

como aumentar a resisténcia a fluéncia.

No entanto, de acordo com Dabrowa et al.®®, o comportamento da difusio lenta esta
claramente correlacionado com o teor proeminente de Mn nos sistemas de liga de alta
entropia. Como resultado, a unica lentidao, e aquela relatada acidentalmente para o
sistema CrMnFeCoNi ©7), foi o efeito resultante da presenca de manganés na liga. Este
efeito foi considerado completamente independente do nimero de elementos no sistema,
sendo igualmente provavel ocorrer nos sistemas binarios (por exemplo, MnNi) assim

como nas ligas de alta entropia.

Isso indica, portanto, assim como nos outros dois efeitos principais citados anteriormente,
que as ligas multicomponentes podem ser significativamente distintas entre si e devem

ser estudadas em relac&o as suas individualidades e ndo ter conceitos generalizados.

3.2.4 Efeito coquetel

O termo “efeito coquetel” foi proposto inicialmente por Ranganathan em 2003 para
sistemas de ligas convencionais antes de ser aplicado as Ligas de Alta Entropia (LAES)
(9. Sua intencdo inicial era simplesmente referir-se a uma “mistura agradavel”, mas
posteriormente passou a significar uma mistura sinérgica em que o resultado final é

imprevisivel e maior do que a soma das partes.
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Ao contrério dos outros efeitos principais, o “efeito coquetel” ndo é uma hipdtese e nao
requer nenhuma prova. Esse efeito remete que as propriedades excepcionais dos materiais
frequentemente resultam de sinergias inesperadas. 1sso se aplica as ligas de alta entropia.
Enquanto inicialmente acreditava-se que multiplos elementos resultariam em um efeito
“tipo composito”, as propriedades medidas da LAE CrMnFeCoNi pareciam um tanto
imprevisiveis e, em alguns casos, melhores do que o esperado a partir das propriedades
dos varios elementos contribuintes. Dessa forma, embora os cinco elementos da liga em
questdo apresentassem estruturas cristalinas distintas como hexagonal compacta (HC),
CFC e CCC, foi inesperado que a liga formasse um material monofasico CFC com boas

propriedades mecanicas 9.

Segundo Miracle e Senkov®®), a selecéo de elementos para uma liga especifica, visando
alcancar um desempenho determinado, é de extrema importancia. 1sso ocorre porque as
interacdes entre dois ou mais elementos podem conferir uma propriedade desejada que
ndo esta presente nos elementos individuais, constituindo assim a esséncia do “efeito
coquetel”. A escolha dos elementos candidatos pode ser orientada por ferramentas que
fornecem informaces sobre as interacBes entre atomos, incluindo diagramas de fases,
técnicas computacionais, teoria cientifica ou dados experimentais. Tais ferramentas tém
0 potencial de ampliar significativamente a gama de elementos para uma aplicacédo
especifica, redefinindo assim o conceito de uma familia de ligas.

O “efeito coquetel” pode ser utilizado, portanto, para explicar mecanismos da escala
atbmica a microscopica e é fundamental para o projeto de uma liga ao compreender 0s

fatores envolvidos antes de selecionar composicdes adequadas e rotas de processamento
(40,66)..

3.3 Aliga CrMnFeCoNi

A combinacao de rotas de processamento e a variabilidade de composicéo oferecida no
projeto de sistemas de ligas multicomponentes resultou em microestruturas que variam
desde solugdes sélidas simples (SS) até materiais multifasicos, assim como ligas que
contém fases intermetalicas (IM) ou uma combinagio destas ¢”5-Devido a sua excelente
trabalhabilidade, a liga CrMnFeCoNi, assim como suas variantes como a liga de média

entropia CrCoNi, tém sido extensivamente processadas, frequentemente utilizando rotas
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de processamentos metaltrgicos padroes.

A liga CrMnFeCoNi tem sido examinada utilizando uma ampla gama de técnicas de
caracterizacdo em varias escalas de comprimento, como difracdo de raios-X (DRX),
microscopia eletronica de varredura (MEV), microscopia eletronica de transmissao
(MET) e pela técnica de difracio de elétrons retroespalhados (EBSD)®:8-101522:25:38,58,66-
73 Os resultados preliminares dessas analises indicaram que, em grande parte dessas
escalas de comprimento, essas ligas consistem principalmente em uma solucdo solida
homogénea monofasica do tipo CFC, sem indicios de ordenamento de curto e/ou longo
alcance. Isso foi frequentemente atribuido ao seu alto efeito de entropia de mistura e

também influenciado por elementos que estabilizam a estrutura CFC, como Co, Ni e Mn
(1,6,9,10,24,58,66,71,72,74-77)

No entanto, em contraste com as descobertas anteriores, pesquisas mais recentes
mostraram que a LAE CrMnFeCoNi pode ser decomposta em multiplas fases metélicas
e intermetalicas que sdo termodinamicamente estaveis durante o recozimento em uma
faixa intermediaria de temperatura de 450 a 700 °C, provavelmente devido a menor
estabilidade das fases de solucdo solida a essas temperaturas @328, A transformacao da
instabilidade de fase ocorre mais rapidamente em material com grdos menores do que em
material com grdos maiores, embora seja desconhecido se isso é causado por sitios de

nucleacdo favoraveis nos contornos dos graos e/ou caminhos de difusdo mais rapidos
(24,63,69).

Além disso, geralmente se assume que, em uma temperatura de recristalizagdo acima de
~800 °C, a liga se estabiliza como uma solucdo so6lida monofésica homogénea do tipo
CFC (1358389 No entanto, isso nem sempre pode ser verdade e depende das condices de
processamento de uma liga de multiplos componentes 9. Ademais, vale ressaltar que
técnicas de caracterizacao padrao, podem ser insuficientes para resolver heterogeneidades

composicionais que possam ocorrer em varias escalas de comprimento nessas ligas 629,

Independentemente disso, a liga CrMnFeCoNi apresenta alta resisténcia e devido as suas
propriedades mecanicas promissoras, um grande numero de investigacdes tem se
concentrado nas respostas a deformacéo deste material visto que essas propriedades sdo

de grande importancia para aplicacdes estruturais (10588182),
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3.4 Propriedades mecanicas

A liga CrMnFeCoNi e suas variantes, como as ligas de média entropia CrCoNi,
continuam sendo objeto de interesse na pesquisa nao apenas por causa de suas estruturas
cristalinas simples, mas também devido as suas notaveis propriedades mecanicas ©.
Estas sdo frequentemente comparaveis ou superiores em relacdo a muitos materiais de
engenharia, como 0s a¢os inoxidaveis austeniticos, acos TWIP (Twinning -Induced

Plasticity) /TRIP (Transformation Induced Plasticity) e acos criogénicos 219,

As promissoras propriedades mecanicas dessas ligas metalicas multicomponentes sdo
parcialmente alcancadas por meio do endurecimento por solucdo sélida resultante da
mistura de diferentes atomos, que afetam o0 movimento de discordancias e,
consequentemente, o desempenho mecanico do material. Esse endurecimento por solugéo
solida é relatado como sendo significativamente mais eficaz em ligas LAE do que em

ligas binarias ©2).

Algumas caracteristicas importantes da liga CrMnFeCoNi foram mostradas no estudo de
Gali e George @, que avaliaram as propriedades mecanicas da liga laminada a quente e
submetida a ensaios de tracdo em diferentes temperaturas. Os autores notaram uma forte
relacdo da tenacidade com a temperatura em que a medida que a temperatura fosse
reduzida haveria um aumento simultaneo no limite de escoamento (LE), no limite de

resisténcia a tracdo (LR) e na ductilidade.

J& no estudo de Gludovatz et al. ©®, os autores notaram que liga de alta entropia
CrMnFeCoNi exibe notaveis propriedades de tenacidade a fratura a temperaturas
criogénicas até -200 °C. A liga apresenta niveis de tenacidade comparaveis aos melhores
acos criogénicos, especificamente certos acos inoxidaveis austeniticos (e acos de alto teor

de Ni), que também possuem combinagGes notaveis de resisténcia e ductilidade.

A retencdo de uma alta tenacidade a temperaturas criogénicas torna a liga CrMnFeCoNi
Unica, uma vez que a maioria dos materiais se tornam frageis a medida que a temperatura
diminui. Na Figura 6a retirada de® é possivel observar que a liga exibe excelente
resisténcia a fratura desde a temperatura ambiente até a temperatura criogénica. Nas

curvas de tensdo-deformagcdo uniaxial, Figura 6b, obtida a partir ® em que os ensaios
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também foram realizados a entre a temperaturas ambiente e criogénica, observou-se um

aumento na ductilidade e da resisténcia a tracdo a medida que a temperatura foi reduzida.
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Figura 6: (a) Curvas de resisténcia a fratura da liga CrMnFeCoNi em diferentes temperaturas.
Adaptado de © (b) Curvas tensdo-deformacéo da liga CrMnFeCoNi em diferentes temperaturas
Adaptado de ©®.

Nos estudos de Otto et al. 9 e Sun et al. ), foi observado que além da reducéo da
temperatura, 0 aumento da resisténcia e da ductilidade da liga CrMnFeCoNi também
estaria relacionado com o tamanho de grédo. Conforme apresentado nas Figuras 7a e 7b,
retiradas de 9, as ligas constituidas por uma microestrutura de gréos finos e ultrafinos
apresentaram maior resisténcia no ensaio de tracdo em relacdo aquelas com grdos

grosseiros.
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Figura 7: Curvas de tensdo-deformacéo de engenharia representativas da liga CoCrFeMnNi em
seis temperaturas diferentes (a) de gréo fino (tamanho de grédo 4,4 um) e (b) grdo grosso (tamanho
de gréo 155 um). Adaptado de @9,

De acordo com varios estudos, uma outra forma de aumentar a resisténcia mecanica da
liga CrMnFeCoNi seria através da adi¢do de elementos intersticiais, sendo os principais
elementos 0 C e o N @, No entanto, apesar do efeito benéfico da adigio de C ou N na
resisténcia eles tém um efeito diferente na ductilidade ©*8). Ficou bem estabelecido que
o valor de alongamento até a fratura € preservado desde gque a concentracdo de intersticiais
esteja dentro do limite de solubilidade, porém, a ductilidade é reduzida ap6s a segregacao
e formacéo de precipitados. Foi relatado que a adi¢do de C tem um efeito mais severo na

degradacdo da ductilidade em comparagdo com N.

Além disso, 0 aumento da resisténcia mecanica na liga CrMnFeCoNi também pode ser
resultado da formacdo de precipitados apds diferentes processamentos. Estudos
mostraram que alguns precipitados podem se formar por meio do recozimento a longo

prazo em uma amostra homogeneizada assim como, em amostras deformadas e recozidas
(11,23,25,87-89)

3.5 Processamento termomecanico da liga CrMnFeCoNi

Apbs uma década de sua descoberta, a trabalhabilidade da liga de alta entropia
CrMnFeCoNi comecou a ser apreciada e explorada. 1sso permitiu que processamentos

termomecanicos por métodos convencionais como laminagdo seguida de tratamentos
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térmicos de recozimento e consequentemente testes de tracdo fossem realizados nas LAES

policristalinas com microestruturas bem controladas ©:9:10:90.9),

Os tratamentos termomecéanicos convencionais, como a laminagdo ou o forjamento
aplicados apds a fundicéo, sdo métodos comumente utilizados para alcancar um equilibrio
entre resisténcia e ductilidade, refinando a microestrutura (efeito Hall-Petch) e

removendo os defeitos de fundigdo simultaneamente (16:15.305491)

Alguns dos estudos de ensaios de tragdo relatados para LAES com microestruturas
equiaxiais e recristalizadas ap06s 0 processamento termomecénico mostraram
propriedades significativamente melhoradas de tensdo-deformacdo em relacdo as ligas

convencionais comparaveis ©-11:152172.73.92)

A laminacéo a frio tem sido o processo de conformacdo mecanica mais utilizado para
avaliar as propriedades mecanicas das LAEs 410558182 Grande parte destas pesquisas
estdo voltadas para a evolucdo microestrutural da liga apds a conformagéo seguida de
tratamento térmico de recozimento ®%°)- O tratamento termomecénico adequado
incluindo a laminacéo e recristalizacdo pode produzir uma microestrutura homogénea e

com refinamento de gréos equiaxiais ©V.

No trabalho de Souza et al.*®, foi realizado um estudo da evolucdo microestrutural e o
endurecimento da liga CrMnFeCoNi laminada a frio com deformagdes verdadeiras
variando entre 30 a 146 %. Os resultados apresentaram uma liga que exibiu uma grande
capacidade de endurecimento durante a laminacdo a frio. Conclui-se que os principais
mecanismos de deformacéo e endurecimento durante o trabalho a frio da liga estavam

associados a deformacdo por nanomaclas mecanicas.

No estudo de Klimova et al.?®, foi avaliado o efeito do recozimento entre 500 °C e 900
°C durante 1h e 50 h da liga CrMnFeCoNi laminada a frio com 80% de redugéo na
espessura final. Observou-se a precipitacdo de uma fase ctbica de corpo centrado (CCC)
ricaem cromo a 500-700 °C e de particulas da fase sigma a 600-800 °C. Ja o aquecimento
por uma hora a 500-600 °C resultou em um aumento substancial na resisténcia da liga

devido a precipitacdo de segundas fases.
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A laminacdo a morno é realizada em temperaturas intermedidrias, abaixo da temperatura
de recristalizacdo do material, ou seja, geralmente inferiores a 700 °C em ligas de alta
entropia CrMnFeCoNi. Esse método se torna atrativo devido ao menor consumo
energético em comparagdo com a laminacao a quente, ja que envolve temperaturas mais
baixas, resultando em reducéo de perdas de energia, desgaste dos cilindros de laminagao
e, consequentemente, dos custos do processo. Além disso, a laminagdo a morno produz
materiais com propriedades e dimensdes proximas as especificacdes finais desejadas. 1sso
permite reduzir ou até mesmo eliminar a necessidade de trabalhos a frio subsequentes e,
em alguns casos, dispensa o tratamento térmico final uma vez que durante o processo
ocorre a recuperacao dindmica do material. Essa caracteristica resulta em economia de

tempo e recursos durante o processo de fabricagéo 39),

A laminacdo a morno também tem sido explorada em ligas multicomponentes como no
estudo de Saha et al.?Y), em que os autores laminaram a LAE CrMnFeCoNi com 90% de
reducdo na espessura final a 600 °C e compararam com a liga laminada a frio com a
mesma reducdo. Os autores concluiram que a laminag¢do a morno pode ser usada de forma
eficaz como um processo para ajustar a microestrutura e as propriedades da liga de Cantor
CoCrFeMnNi. Outros estudos envolvendo a laminacdo a morno também foram realizados
em diferentes ligas de alta entropia como a liga ndo equiatdmica Co4oCrzsFeioNizs 9, a
liga bifasica AlosCoCrMnFeMnNi 7, nas ligas de alta entropia eutéticas AICOCrFeNiz,1

(18.19) ‘assim como as ligas de média entropia CoCrNi?%%),

O processo de laminacao a quente envolve a deformacdo plastica do material em uma
temperatura superior a sua temperatura de recristalizacdo, ou seja, acima de 700 °C para
a liga CrMnFeCoNi. No processo de deformacdo a quente ocorrem vérias alteracdes
microestruturais como encruamento, recuperacao e recristalizacdo sendo que 0s processos
de recuperacdo e recristalizacdo sdo denominados recuperacdo dindmica e recristalizacéo
dindmica. Os fendbmenos dindmicos ocorrem em conjunto com a deformagéo quando o

material se encontra sob um campo de tensdes e geralmente em temperaturas elevadas
(97,98)

Os efeitos da laminacdo a quente tambeém tém sido estudados para ligas

multicomponentes. Os autores Gali e George ©, Jang et al.®®, Wo et al.*% e Schmidt et
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al.®% avaliaram o processo de deformac&o a quente na liga CrMnFeCoNi. Foi observado
que a resisténcia mecanica foi proporcionada por uma combinacao de endurecimento por
trabalho a frio, contornos de gréo e por precipitagdo. Notou-se também que a laminacéo
a temperaturas na faixa de 1000 °C ocorreu a recuperacéo e recristalizagdo dindmica do
material. Também foi observado que houve a formac&o de fissuras nas bordas das chapas
na laminagdo com temperaturas superiores a 500 °C e que foram mais graves no material

laminado a 1000 °C causadas por inclusdes ndo metalicas do tipo Mn-Cr-O e oxidacao.
3.5.1 Mecéanismos de Endurecimento

Além do endurecimento por solugdo solida e refino de gréo, trés outros mecanismos em
materiais cubicos de face centrada (CFC) merecem destaque os estudos das ligas de
alta/média entropia: o encruamento, a formacdo de maclas induzidas pela deformacéo
(efeito TWIP) e transformacdes martensiticas induzidas pela deformacdo (efeito TRIP).
Esses mecanismos dependem principalmente da energia de falha de empilhamento (EFE)
e da temperatura/tensdo de deformacdo. A geracdo de maclas mecanicas e a
transformacdo martensitica podem ocorrer em metais CFC com EFEs inferiores a ~25
mJ/m2 e ~15 mJ/m?, respectivamente, devido a dificuldade de ocorrer deslizamento

cruzado nesses materiais 2192,

Estudos recentes tém mostrado que semelhante aos mecanismos conhecidos para solucfes
solidas binarias CFC, a deformacéo pléastica através da deformac&o na liga CrMnFeCoNi,
a temperatura ambiente e baixos niveis de deformacéo, esta associada ao escorregamento

de discordancias com deslizamento em 1/2 <110> e na familia de planos {111}(71025.103)

As Figuras 8a e 8b apresentam o deslizamento planar de discordancia {111} nos estagios
iniciais de deformacdo na liga de alta entropia para uma amostra deformada a 2,4% a 200°
C negativos, e para uma amostra deformada a 2,1% a 20 °C, Figura 8b 9. Em baixas
deformacg6es o mecanismo de deformagéo é similar na liga CrMnFeCoNi em uma ampla

faixa de temperatura.



Figura 8: Escorregamento planar de discordancias em planos CFC do tipo {111} como uma
caracteristica dominante em todas as temperaturas investigadas. (a) 2.4 % de deformacao a -200
°C e (b) 2.1% de deformagcéo a 20 °C. Adaptada de 9.

De acordo com George et al.®® e Laplanche et al. (”, na liga de Cantor, a maclagio
mecanica induzida pela deformacgdo a temperaturas criogénicas comeca a aparecer
esporadicamente em alguns graos apos cerca de 6% de deformacéo, e em todos os graos
apos cerca de 9% de deformacéo, conforme apresentando na Figura 9. Com o aumento

da deformacé&o, sua espessura e fracdo volumétrica aumentam.

Tem sido sugerido que as maclas mecanicas contribuem para o endurecimento ao dividir
0s grados em grédos progressivamente menores (0 chamado efeito Hall-Petch dindmico)
(104105 Essa maclagdo induzida pela deformacgdo adia o inicio da instabilidade de
empescogamento para deformacdes mais altas ©'%. Como resultado, o efeito TWIP é
capaz de aumentar simultaneamente a resisténcia e a ductilidade. Certos contornos de
macla atuam como barreiras para 0 movimento das discordancias, enquanto outras
permitem que as discordancias parciais deslizem ao longo das interfaces matriz-macla,
aliviando presumivelmente parte das tensdes acumuladas e permitindo uma maior

deformacéo @,
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Figura 9: Discordéncias planares nos planos {111} na liga CrMnFeCoNi em baixas deformaces
2,1% de deformacdo verdadeira. Imagens de MET de campo claro e respectivos padrdes de
difracdo, mostrando maclas esporadicas na liga ap6s 6% de deformacdo e a formacao abundantes
de maclas apés a deformacédo de 8,8 .%.Todas as amostras foram deformadas a -200 °C. Adaptado
de €0

De acordo com Meyers et al.(*%) existe uma tenso critica para que ocorra a maclagio em
metais CFC, que depende fracamente ou nem mesmo dependa da temperatura.
Assumindo que seja o caso da liga CrMnFeCoNi, também seria esperado o surgimento
de maclas a temperatura ambiente se a tensdo interna atingisse um valor suficientemente
alto. Foi observado que a tensdo axial na qual as maclas mecanicas aparecem a -200 °C é
de aproximadamente 720 MPa. No entanto, a temperatura ambiente, uma tenséo tao alta

s6 é atingida proximo a fratura, a uma tensdo axial de aproximadamente 820 MPa ("),

Em outros estudos, a maclagéo a temperatura ambiente foi observada na liga de Cantor

ap6s laminag&o®® e torgao sob alta pressdo®®, ambos esperados para gerar altas tensoes
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internas, embora suas magnitudes ndo sejam conhecidas. Em conjunto, esses resultados
sdo consistentes com a ideia de que existe uma tensdo critica para a maclagdo que €

aproximadamente independente da temperatura.

Os autores Laplanche et al.(” e Souza et al'*® também relataram a formac&o de maclas
mecanicas durante a deformacao a temperatura ambiente, mas apenas para deformacoes
verdadeiras acima de 20% e proximas a fratura do material. Isso, segundo os autores, se
deve ao limite de escoamento muito mais baixo & 20 °C, onde maiores deformacdes sao

necessarias para atingir a tensdo critica de maclacéo.

Segundo a literatura, outro fator que pode afetar a maclacao nas ligas metalicas CFC é o
tamanho de grdo, em que a probabilidade de maclacdo induzida pela deformacédo é
reduzida & medida que o tamanho de gréo diminui %17 |sso foi confirmado na liga de
alta entropia CrMnFeCoNi, onde a maclagédo foi observada em tamanhos de gréo acima
de cerca de 3 um “%. No estudo de Sun et al.®®), notou-se que as curvas de endurecimento
por tensdo mudaram dramaticamente com o refinamento do grdo. A maclacdo por
deformacgéo prevaleceu quando o tamanho do gréo era grosseiro, mas estava ausente
quando o tamanho do grédo caiu no regime de graos ultrafinos (UFG), o que também foi

demonstrado para uma liga metalica convencional.

Como falado anteriormente, a LAE CrMnFeCoNi pode ser decomposta em mdltiplas
fases metélicas e intermetélicas que sdo termodinamicamente estaveis durante o
recozimento em uma faixa intermediaria de temperatura de 450 a 700 °C. Segundo
Shahmir et al.®?, é esperado que a decomposicéo e formacio de precipitados afetem as
propriedades mecanicas da liga de alta entropia, aumentando a resisténcia e

provavelmente diminuindo a ductilidade.

Nesse sentido, muitas tentativas foram feitas para estudar a precipitacdo na liga
CrMnFeCoNi por tratamentos termomecénicos, incluindo deformacdo seguida de
recozimento. Os resultados encontrados na literatura demonstram que a dureza da liga
deformada aumenta ligeiramente ap0s o recozimento a 500 °C e depois diminui

rapidamente com o aumento das temperaturas de recozimento até 1000 °C. Nessa Ultima
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temperatura, a dureza estd muito préxima do valor inicial para a condicdo

homogeneizada.

A Figura 10, adaptada de @, apresenta uma sintese dos resultados de diversos estudos
(87.91,109-111) sopre a variagdo da dureza na liga CoCrFeNiMn, submetida a diferentes
processos de deformacéo e subsequente recozimento em uma faixa de temperatura entre
200 a 1000 °C. Os dados resultantes, apontam de forma evidente para um aumento na
dureza durante o intervalo de temperatura no qual ocorre a formacéo de precipitados ricos
em Cr, um fendmeno notado até temperaturas de 500 °C. A medida que a temperatura de
recozimento é elevada, ocorre uma diminuicdo gradual da dureza, correspondendo a
dissolugdo desses precipitados e a subsequente recristalizacdo e crescimento de grdos na
liga. Portanto, na faixa de temperatura entre 300 a 600 °C pode ocorrer o aumento da

resisténcia mecanica da liga por precipitacao.

600 r ««J5rrr7T—-—T—r-rrTT T ¥ 5 K N B

. Precipitacéo o Crescimento

AT
- = E,:" de grios
500 | .,/’/ = 9 g ]
: o o o \2 8
e o—* ~ 2@ (109)
a— a | -

\V A
e P i \ \\ & ¥ o) i
:E - & e \ \ {110) l
— L{— \ \ % (110)

P ) Lo 2
ﬁ [ B g——" —" m X
L300 -n * ) R
(]

-  \“.\\‘ \'“

200 } <\§aw o .

[ Homogeneizada *‘»‘ - |

100 1 1 " 1 " ! " 1 " 1 L 1 " 1 i 1 1 1 i 1

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100
Temperatura (°C)

Figura 10: Evolucdo da dureza da liga CrCoFeNiMn deformada por diferentes processos apés
recozimento em diferentes temperaturas. Adaptada de @),
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Dessa forma, segundo as publicagdes até o momento, 0 processo necessario para
aumentar a resisténcia por meio do endurecimento por precipitacdo consiste em duas
etapas separadas, sendo a primeira a aplicacdo de deformacéo intensa ou severa seguida
de recozimento pds-deformacéo a temperaturas abaixo de 600 °C. A deformacéo intensa
ou severa acelera a cinética de precipitacdo ao introduzir muitos defeitos, como

discordancias e contornos de gréos.

4 METODOLOGIA
4.1 Aspectos Gerais

Neste trabalho, teve-se como objetivo criar uma rota de processamento termomecanico a
fim de obter uma liga de alta entropia CrMnFeCoNi com boas propriedades mecénicas a
temperatura ambiente. Desta forma, o material foi laminado em diferentes temperaturas
e submetido a tratamento térmico de recozimento de forma a manipular a microestrutura
e consequentemente as propriedades mecanicas finais. Foram realizadas analises
microestruturais através de microscopia Optica, eletronica de varredura e de transmissao,
difracdo por Raio-X, EBSD e analises por Sincrotron. Ja as propriedades mecanicas foram

avaliadas por Microdureza Vickers e ensaio uniaxial de tracdo.

4.2 Materiais

A Tabela 1 apresenta a composicdo quimica da liga CrMnFeCoNi analisadas por Energy
Dispersive X-Ray Spectroscopy (EDS) por®® e utilizada neste estudo. A liga foi fabricada
por conformacdo por spray que resultou em uma microestrutura constituida por graos
homogéneos e equiaxias ndo havendo necessidade de aplicacdao de tratamentos térmicos
posteriores para homogeneizacdo. A matéria-prima utilizada para produzir a liga foi Cr,
Mn, Fe, Co e Ni com pureza minima de 99,99% (% em peso) e um aco inoxidavel
austenitico AISI 316L. A composicao quimica do aco inoxidavel é apresentada na Tabela
2. O resultado da andlise para determinar o teor de carbono na liga CrMnFeCoNi,
proveniente do aco inoxidavel conformado por spray, esta detalhado na Figura 11,
indicando um teor de 0,05% p de C. Pequenos tarugos com dimensdes de 60 x 20 x 15
mm (comprimento, largura e espessura) foram cortados da amostra conformada por spray
de 2 Kg, Figura 10, para o processo de laminagdo, sendo um tarugo para a laminacgéo a

frio, dois tarugos para a laminagdo a morno e um tarugo para a laminacdo a quente. Os
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quatro tarugos foram cortados de forma a evitar potenciais mudancgas na estrutura do

material e posteriormente foram esmerilhados utilizando o Moto Esmeril 5°” modelo ME-

5 com o objetivo de retirar defeitos nas superficies, assim como arestas que poderiam

atuar como concentradores de tensdo durante os passes de laminagdo e prejudicar o

processo como um todo.

Tabela 1: Composic¢do quimica da liga de alta entropia CrMnFeCoNi utilizada neste estudo

Elemento Cr Mn Fe Co Ni Mo Si
Composicéo 20.5 19.2 19.1 19.5 21.5 0.2 0.9
% atdmica

Tabela 2: Composi¢do quimica do aco inoxidavel austenitico AISI 316L utilizado como matéria-

prima para a fabricacdo da liga de alta entropia.

AISI316L | C Si Mn | Cr Ni P Mo | W Co |V Cu
% peso 0.03 040 |1.78 | 16.00 | 10.00 | 0.03 | 0.04 | 2.00 | 0.05]0.16 | 0.06 | 0.34
4 A '
0.0593 + 0.0112 0.00705 £ 0.000679
Carbon Curve + 10 (%) Sulfur Curve + 10 (%)
- n=2 RSD(%)=18.9 n=2 RSD(%)=9.63
16
300 * e
250 * 12 *
200 * 10 *~
150 * -
[
100 »
4 L3
50 *» *
0e» o-r
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J

Figura 11: Andlise quimica para detectar o teor de C na liga CrMnFeCoNi
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2cm

Figura 12: Amostra em cortes da liga CrMnFeCoNi processada pela técnica de conformacao por
spray.

4.3 Procedimento Experimental

4.3.1 Processo de Laminacao

Os tarugos esmerilhados foram laminados no equipamento da marca Frohling com

didmetro de cilindro de 140 mm presente no laboratério de conformacdo mecénica do
departamento de engenharia metalrgica (DEMET) da UFMG, Figura 13.

Figura 13: Laminador Frohling do departamento de Engenharia Metalirgica (DEMET) da
UFMG.

No processo de laminagdo a frio, o material foi laminado & temperatura ambiente e ao
longo do sentido longitudinal com uma reducéo de 76 % na espessura. Cada deformacao
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foi realizada com pequenas reducfes na espessura do material em cada passe. Ao todo,
foram realizados 27 passes. Informacdes detalhadas sobre o processo encontra-se no
Apéndice (1).

Na laminacdo a morno, os dois tarugos foram pré-aquecidos a 500 °C (abaixo da
temperatura de recristalizacdo do material (~700 °C “*2) por um periodo de 1 hora e
reaquecidos na mesma temperatura por 15 minutos entre cada passe de laminagdo. Nos
primeiros cinco passes de cada laminacéo, foi aplicada uma reducédo de 10 % e nos passes
subsequentes, uma reducéo de 20 %, esse procedimento foi baseado nos trabalhos de®%9,
Um tarugo foi laminado com 76 % de reducédo na espessura final e outro com 90% apds
14 e 22 passes, respectivamente. Informacfes complementares sobre o processo de
laminacdo a morno com 76% e 90 % de reducdo na espessura, encontram-se nos

Apéndices (2) e (3), respectivamente.

No processo de laminacdo a quente, o tarugo foi pré-aquecido a 1000 °C por um periodo
de 1 hora, e assim como no processo a morno, foi reaquecido por 15 minutos entre cada
passe de laminacdo. Nos primeiros cinco passes foi aplicado uma reducéo de 20 % e nos
passes subsequentes, uma reducédo de 10 %. A amostra foi laminada com 90 % de reducao
na espessura apos 15 passes no total. Informacdes complementares sobre ¢ o processo de

laminacdo a quente encontra-se no Apéndice (4).

4.3.2 Tratamento Térmico de Recozimento

As chapas obtidas por meio do processo de laminagdo a frio foram posteriormente
seccionadas na direcéo transversal utilizando o equipamento Isomet e sete amostras foram
entdo submetidas a um processo de recozimento na faixa de temperaturas entre 400 °C e
900 °C, mantidas nessa condi¢do por uma hora e, posteriormente, resfriadas ao ar. As
amostras laminadas a morno e a quente ndao foram recozidas. A Tabela 3 fornece
informac0des detalhadas sobre as condi¢des dos processos termomecénicos, bem como as
respectivas nomenclaturas das amostras associadas a todos os procedimentos realizados

neste estudo.
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Tabela 3: CondicOes de tratamento termomecanico e as respectivas nomeclaturas

Condicao de Processamento Nomenclatura
Conformada por spray CS
Laminada a frio LF
Laminada a frio e recozida a 400 °C LF400
Laminada a frio e recozida a 500 °C LF500
Laminada a frio e recozida a 600 °C LF600
Laminada a frio e recozida a 650 °C LF650
Laminada a frio e recozida a 700 °C LF700
Laminada a frio e recozida a 800 °C LF800
Laminada a frio e recozida a 900 °C LF900
Laminada a morno a 500 °C com reducéo de 76% LM76
Laminada a morno a 500 °C com reducdo de 90% LM90
Laminada a quente a 900 °C LQ

4.3.3 Andlise Microestrutural

Para a caracterizagcdo microestrutural das varias condi¢fes de processamento, as amostras
foram cortadas das chapas em dimensdes de aproximadamente 5 mm x 5 mm x 1,5 mm
(comprimento x largura x espessura) nas trés principais direcbes; DL (direcdo
longitudinal), DN (direcdo normal), DT (direcdo transversal). Posteriormente, as
amostras foram lixadas mecanicamente utilizando-se lixas de SiC (granulometria de #400
a #2000) e polidas usando pastas de diamante de 6 um, 3 um e 1 um. Para revelar os
contornos de grdos na direcdo normal a direcdo de laminacdo (DN), as amostras foram
atacadas com a solucdo Kalling No.2 (5 g de CuClz, 100 ml de etanol, 100 ml de HCI) e
o tamanho do gréo foi determinado de acordo com a norma ASTM E112-13 13 através
do método de interceptacédo linear de Heyn a partir de imagens de microscopia optica
(MO) e eletronica de varredura (MEV).

Para avaliar a microestrutura. as amostras também foram analisadas por MEV com um
sistema de energia dispersiva acoplado (EDS) no equipamento da marca FEI modelo

INSPECT S50 e por difragdo de elétrons retroespalhados (EBSD). Para as andlises de
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EBSD, as amostras foram preparadas usando uma politriz automatica da University of
New South Wales, e lixadas na sequéncia de granulometria de #600 a #4000, seguida de
uma solucédo de alumina de 1 um e polidas com uma suspensao de silica coloidal com
particulas de 0,05 um para reduzir os danos a superficie e subsequentemente limpadas
com ultrassom, primeiramente com agua e sabao e posteriormente com alcool, ambos por
um periodo de 10 minutos. A avaliacdo microestrutural foi realizada usando um MEV da
marca JOEL, modelo JSM- 7001F (MEV). Os escaneamentos foram realizados em uma
area de 442 um x 352 um com uma tensdo de 20 kV, distancia de trabalho 18-20 mm, e
tamanho de passo de varredura de 0,25 um. O processamento dos dados brutos foi
realizado utilizando o software de analises Orientation Imaging Microscopy (OIM) do
sistema TEAM™ EDAX. Andlises adicionais de EBSD também foram realizadas na
Universidade Federal de Sdo Carlos (UFSCar) em que a amostra foi analisada em um
MEYV acoplado a um sistema de EBSD Tescan mira 3 FEG. As analises foram feitas
utilizando uma voltagem de aceleragdo de elétrons de 30 kV, com tamanho do spot de -

7, inclinacdo de 70 ° e uma distancia de trabalho de aproximadamente 17 mm.

A difracdo de raios-X foi utilizada para identificar as fases presentes. A técnica foi
realizada no equipamento Philips-PANalytical Empyrean com radiagio CuKa
(comprimento de onda, A de 1,5406 A), uma faixa de angulo de varredura 20 de 30-100°,

a uma taxa de varredura de 0,02°s.

Para as analises de microscopia eletrénica de transmissdo (MET) as laminas das amostras
LF500 e LM90 foram preparadas usando feixe de ions focalizados em um equipamento
da marca FEI, modelo Quanta 3D FEG, disponivel no Centro de Microscopia da UFMG.
Durante o processo, a regido da amostra a ser retirada para posterior analise teve sua
superficie protegida através da deposicdo de uma camada de platina. Para tanto, foi
utilizado um feixe de elétrons com corrente e tenséo de 0,84 nA e 20kV, respectivamente,
que combinado com o Gas Injection Source (GIS), permitiu a deposi¢éo de platina. Apos
esse procedimento, um desbaste grosso com dimensdes de 22 ym x 10 um x 8 um
(comprimento, largura e profundidade) foi realizado. A partir disso, a amostra foi cortada,
retirada e soldada em um porta amostras para 0 MET. E por fim, a lamina foi afinada a
uma espessura inferior a 100 nm, utilizando um feixe de ions de galio a tensdo de 5 kV e

corrente de 70 pA. A Figura 14 apresenta a sequéncia da preparagdo por FIB. As analises
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de MET foram realizadas no equipamento Tecnai G2-20 — FEI SuperTwin 200 kV. As
imagens de campo claro, mapeamento STEM (STEM)-EDS e padr@es de difracdo de

elétrons da area selecionada (SAED) foram coletadas.

Com o objetivo de detectar a presenca de segunda fase ou precipitados foram realizados,
experimentos de alto rendimento de difracdo de raios-X em sincrotron (SYXRD) na linha
de feixe P02.1, Deutsche Elektronen-Synchrotron (DESY), em Hamburgo/ Alemanha. O
comprimento de onda do feixe foi de 0,207363 A com uma energia operacional de 60
KeV. Os anéis de difracdo de Debye-Scherrer foram calibrados usando um padréo de Si
e o tamanho do feixe de medicéo foi de 0,5 x 0,5 mmz2. As amostras da liga LAE foram
cortadas a partir de blocos de liga forjados. O padréo de difracdo 2D obtido do SYXRD
de alta energia foi transformado em picos de difracdo 1D pelo software Fit2D e

posteriormente analisados com o auxilio do software Vesta.

HV s 0 pr
5.00 KV 0 x ETD. Quanta 3D CM-UFMG

HV spot WD

W mag e 30 ym
5.00 kV 5.0 9.6 mm 74.6 ym 2 000 x ETD Quanta 3D CM-UFMG

Figura 14: Imagens da sequéncia de preparagdo das lamelas para 0 MET, utilizando o FIB.
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4.3.4 Ensaios Mecanicos

Com o objetivo de avaliar as propriedades mecanicas resultantes dos diferentes processos
de laminacdo, foram realizados ensaio de microdureza Vickers e de tracdo. Os testes de
dureza Vickers, HVos foram conduzidos ao longo da se¢do normal em relacédo a diregéo
de laminacgédo. A carga aplicada foi de 500 gf com tempo de permanéncia de 15 s para
cada endentacdo. Ao menos 20 medidas foram realizadas em cada amostra. Este ensaio
foi realizado de acordo com a norma ASTM E384 14 e em um microdurémetro da marca
Future FM 700.

Para os ensaios de tracdo, as amostras foram usinadas por eletroerosdo em forma de “dog-
bone shape ”, representada na Figura 15. As dimensdes dos corpos-de-prova que foram
adaptadas seguindo a norma ISO 6892-1119), estio apresentadas na Tabela 4. As amostras
foram testadas em uma maquina de teste universal Instron 5288 a uma taxa de deformacéo
de 103 s1. O alongamento foi medido utilizando um extensémetro (modelo Epsilon)
montado no comprimento Gtil dos corpos-de-prova. Cada uma das condi¢des LF500,
LF700, LF900, LM76, LM90 e LQ foram testadas e, no minimo, dois ensaios de tracao
foram realizados como forma de obter o desvio padrdo do limite de escoamento oy, limite
de resisténcia de tragdo outs, € alongamento até a fratura €. As amostras foram analisadas
em termos de curvas de tensdo-deformacao de engenharia e verdadeira e o coeficiente de

encruamento (n) foi determinado com base na equacédo de hollomon:
o =kEg" (8)

onde o, €, K e n séo a tensdo verdadeira, deformacdo verdadeira, o limite de resisténcia

do material e o coeficiente de encruamento, respectivamente.

J,
A
g
1

S I S S—— e :{_-_._._._.H_.-
" G nf = Tl

e >

Figura 15:Esquema dos corpos-de-prova e suas respectivas dimensdes apresentadas na Tabela.
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Tabela 4: Dimensdes dos corpos-de-prova utilizados para o ensaio de tragdo

Dimenséo nominal Dimensdes (mm)
A- Comprimento da parte util 25

B- Comprimento da cabega 10

C- Largura da cabeca 9

G- Comprimento da parte Gtil avaliada 23

L- Comprimento total 50

R- Raio de concordéncia 5

T- Espessura 3

W- Largura da parte dtil 5

5 RESULTADOS E DISCUSSAO

Os resultados e a discussdo estardo dispostos de tal maneira a apresentar a analise
microestrutural das (i) amostras laminadas a frio e tratadas termicamente, (ii) laminadas
a morno e (iii) laminada a quente. Posteriormente, serdo apresentados e discutidos 0s
resultados relacionados as propriedades mecanicas da liga nos estados termomecanicos

apresentados, relacionando-0s com as microestruturas.

5.1 Analise Microestrutural

5.1.1 Laminagdo a frio e recozimento

O processo de conformacéo por spray tem um impacto significativo na formacao da liga
de alta entropia CrMnFeCoNi, resultando em uma microestrutura com graos equiaxiais e
com distribuicdo microestrutural homogénea, o que difere de outros processos de
solidificacdo encontrados na literatura (1212371103 em que tratamentos térmicos
posteriores de homogeneizagcdo sdo necessario para se obter uma estrutura com graos
equiaxiais e com baixo grau de segregaco. A solidificacio obtida a partir de **®encontra-

se no Anexo (1).

Normalmente, para obter uma microestrutura com grdos equiaxiais € homogéneos, é

necessario submeter a amostra bruta de fundicdo a tratamento térmico de
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homogeneizacéo e de recristalizacdo. No entanto, a obtencdo de um depoésito denso, com
baixos niveis de segregacédo (ou até mesmo sem segregacdo) e graos equiaxiais refinados
diretamente do estado liquido, indica que o processo de conformacéo por spray pode ser
uma rota promissora para a producao de ligas multicomponentes com uma reduzida etapa

de processamento.

As micrografias obtidas por MEV das amostras laminadas a frio e recozidas entre 500 °C
e 900 °C estdo apresentadas na Figura 16. Enquanto o material na condi¢cdo conformada
por spray possui um tamanho de grdo de aproximadamente 25 ym + 1,8, a laminacdo a
frio seguida de recozimento a 500 °C aumentou o tamanho de gréo para aproximadamente
30 um. A razdo para isso é que 0s graos nao apenas se alongam na direcdo da laminacao,
mas também sdo simultaneamente achatados, o que resulta no aumento do tamanho de
grdo na direcdo normal, direcdo em que o tamanho de grdo foi medido e longitudinal.
Entre 500 °C e 650 °C o material ainda esta muito deformado com estrutura similar a
amostra laminada a frio sem recozimento, como observado em . Até essa faixa de
temperatura apenas 0 processo de recuperacdo acontece, ndo havendo alteragédo
significativa no tamanho de grdo (média de 33 um). A Tabela 5, apresenta os respectivos
tamanho de grdo em relacdo a cada temperatura de recozimento. Aparentemente a 700 °C
ocorreu a recristalizacdo completa, com o tamanho de grdo médio reduzido para 2,3 um.
0 que estd de acordo com o observado em ©®®. A microestrutura nio foi alterada
significantemente apds o recozimento a 800 °C comparado ao tratamento térmico a 700
°C.
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Figura 16: Microestrutura obtida por MEV das amostras laminada a frio e recozidas a (a) 500
°C, (b) 600 °C, (c) 650 °C, (d) 700 °C, (e) 800 °C, (f) 900 °C.

Tabela 5: Tamanho de grdos médio de cada condi¢édo de processamento realizada neste estudo.

Nomenclatura

Tamanho de grdo médio da dire¢do normal

(pm)

CS 251+1,3

LF 36,0+6,1
LF400 31,2442
LF500 30,1£6,6
LF600 35,5 + 10,5
LF650 33,2+87
LF700 23+15
LF800 2619
LLF900 434 +11,1
LM76 40,7+28
LLM90 330+71

LQ 27,0£0,94

Segundo Bhattacharjee et al®®, além da estrutura de grdos finos até temperaturas de

recozimento na faixa de 800 °C, a liga possui uma temperatura de recristalizacdo mais
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alta do que o esperado. A temperatura de recristalizacéo real, 700 °C, é relativamente alta
em comparagdo com o limite superior esperado de 0,5Tm (Tm € a temperatura liquidus em
Kelvin) o que poderia ser atribuidos a matriz distorcida devido aos diferentes raios
atdbmicos dos solutos, que é caracterizada por alta energia de distor¢éo de rede e efeito de
difusdo lenta. No entanto, os autores Balyakin et al.(112), calcularam a temperatura de
fusdo da liga CrMnFeCoNi pelo método classico de dindmica molecular, compararam
com os valores na literatura e chegaram na temperatura de aproximadamente 1408 °C.
Dessa forma, o material recristalizado a 700 °C esta dentro da faixa de temperatura

prevista.

Ao aumentar a temperatura de recozimento para 900 °C houve um intenso crescimento
de grdo com a formacdo de gréos grosseiros (média de 43 um) o que pode ser atribuido a
energia térmica suficientemente alta que gradualmente equilibra ou reduz o efeito de

difuséo lenta.

Com o intuito de determinar com precisdo se ocorreu o processo de recristalizacdo na liga
CrMnFeCoNi, as microestruturas das amostras laminadas a frio submetidas ao
recozimento a 500 °C, 650 °C e 700 °C foram analisadas por EBSD e estdo apresentadas

na Figura 17.
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Figura 17: Micrografias de EBSD das dire¢des longitudinais (DL) normais (DN) e transversais
(DT) das amostras laminadas a frio e recozidas a 500 °C (LF500), a 650 °C (LF650) e 700 °C
(LF700).

Os mapas de IPF (Figura de Polo Inversa) da Figura 16 mostram que a amostra recozida
a 500 °C ainda possui uma microestrutura predominantemente de deformacéo lamelar
com bandas de cisalhamento ou de deformacdo, cortando varios grdos vizinhos. No
entanto, observa-se que ap0s o recozimento a 650 °C tem-se a recristalizagdo parcial onde
ocorre a nucleagdo de novos graos, mas com deformacao remanescente ao longo das trés

direcoes de laminagdo, informagdo que ndo pdde ser obtida através do MEV. O aumento
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adicional da temperatura de recozimento para 700 °C resultou em uma estrutura

completamente recristalizada com graos equiaxiais nas trés direces de laminacéo.

Com intuito de analisar as fases presentes foram feitas difracGes de raios-X, apresentadas
na Figura 18. Apenas picos tipicos da fase CFC foram observados em todas as
temperaturas de recozimento em que a as amostras laminadas foram submetidas, sem
qualquer indicagio de uma segunda fase. E notavel que a largura de cada pico de difragéo
diminui gradualmente com o aumento da temperatura de recozimento o0 que esta
relacionado com a reducdo da quantidade de defeitos e alivio da tensdo residual que

originaram durante a laminacéo a frio.
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Figura 18: Difractograma de Raios-X das amostras da liga CrMnFeCoNi conformadas por spray,
laminada a frio e laminadas a frio com recozimento subsequente a temperaturas entre 400 °C e
900 °C.

Com objetivo de confirmar a homogeneidade quimica da liga CrMnFeCoNi, o
mapeamento por MET, Figura 19, foi realizado na amostra LF500. Essa condigdo
apresentou uma matriz com distribui¢cdo uniforme dos cinco elementos que compdem a
liga, sem qualquer indicio de segregacao ou de particulas de segunda fase, o que poderia

acarretar modificacGes nas propriedades mecénicas. Os resultados estdo em concordancia



57

com os resultados obtidos pelo DRX. Este resultados também estdo de acordo com o
observado no estudo de Gu e Song ®em que a liga CrMnFeCoN:i foi laminada a frio com

90% de reducao na espessura e posteriormente recozida a 500 °C.

Tum

Tum Tum

Figura 19: Mapeamento por SMET da amostra laminada a frio e recozida a 500 °C.

As andlises de DRX por sincrotron foram realizadas para as amostras LF e LF 500, como
forma de confirmar, em uma difragdo com maior resolugdo, se a liga CrMnFeCoNi
possuia somente uma estrutura monofasica CFC ou se haveria algum tipo de precipitados
apos os tratamentos térmicos que poderiam a vir influenciar nas propriedades. As Figuras
20 e 21 apresentam os picos de difracdo de sincrotron da amostra laminada a frio e da
amostra laminada a frio e recozida a 500 °C, respectivamente, que sdo condi¢des
importantes para tentar compreender as propriedades mecanicas na sessao posterior.
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Figura 20: Difractograma por Sincrotron da amostra laminada a frio (LF).
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Figura 21: Difractograma por Sincrotron da amostra laminada a frio e recozida a 500 °C(LF500).
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Como observado nas Figuras 20 e 21, os resultados das analises para as duas amostras
foram bem similares, onde além dos picos da fase CFC a difracdo detectou a presenca de
fases contendo carbono, oxigénio e possivelmente enxofre. Durante o processamento por
fundic&o, as ligas de alta entropia podem entrar em contato com carbono e oxigénio. A
absorcdo de carbono e oxigénio nas LAES resulta na precipitagdo de carbonetos e 6xidos,
respectivamente como reportado previamente na literatura 6266108117 No estudo de
Wagner e Laplanche%®), os autores também relataram a presenca de 6xidos de MnCr204
0 que estaria relacionado com o fato da estrutura cristalina cubica de face centrada (CFC)
possuir uma solubilidade muito baixa para oxigénio, sendo que mesmo uma concentracao
baixa de oxigénio de 0,032 em at.% na liga Cantor resulta em uma baixa fragdo
volumétrica de dxidos (~0,001). No trabalho de Laplanche et al.**"), notou-se que esses
oxidos se formaram durante a fusdo e fundicdo da liga e sua fracdo volumétrica nédo

mudou ap6s o0 processamento termomecanico.

Além da formacdo de Oxidos, também se observou alguns picos provavelmente
relacionados com carbonetos de cromo CrzsCe. Stepanov et al®), notaram a formagéo de
carbonetos de cromo na liga CrMnFeConNiAl como fundida e apds a laminacéo a frio
seguida de recozimento. A formagcdo de M23Ce também foi observada na liga equiatdmica
de Cantor por Pickering et al.®® apos ter sido submetida a um recozimento prolongado a
700 °C. Segundo os autores, a presenca de uma fase contendo carbono ocorreu
provavelmente devido a contaminacgdo do equipamento de fusdo e dos elementos iniciais
a partir dos quais a liga foi fabricada. Da mesma forma, neste estudo, acredita-se que a
possivel formacao de carbonetos de cromo pode estar relacionada com o carbono da liga
de aco inoxidavel AISI 316 L a partir da qual a liga em estudo foi fabricada, como
mostrado na analise do teor de C na liga CrMnFeCoNi Figura 11. Além da formacéo de
oOxidos e possiveis carboneto de Cr23Ce notou-se um pico relacionados ao MnS. No

entanto, ndo ha indicios de formacéo dessa fase na literatura.

Com a finalidade de analisar as fases em equilibrio para esta liga, a Figura 22 apresenta
os calculos termodinamicos para a liga CrMnFeCoNi utilizando a técnica CALPHAD
através do software Thermocalc. Através dos calculos termodinamicos € prevista a

formagdo em um pequeno volume da fase M23Cs em temperaturas inferiores a 800 °C o
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que corrobora juntamente com a andlise da difragdo sincrotron com a possibilidade de

formacéo desta fase na liga estudada.
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Figura 22: Anélise de ThermoCalc da liga CrMnFeCoNi utilizada nesse estudo

J& as analises por microscopia eletronica de transmissdao foram realizadas na amostra
LF500 com o objetivo de identificar as heterogeneidades presentes no material e suas
influéncias nas propriedades mecanicas resultantes apds 0 processamento
termomecanico, dados que serdo apresentados na sec¢ao 5.2 de propriedades mecanicas da
liga CrMnFeCoNi.

A primeira andlise apresentada na Figura 23, foi realizada no centro de microscopia da
UFMG. As imagens de campo claro, Figura 23(a) e (b) obtidas, apresentam uma elevada
quantidade de maclas de deformagé&o. As Figuras 23(c) e (d) mostram o padréo de difragéo
de elétrons por area selecionada (SAED) onde foi possivel observar a fase CFC e além
disso, pontos extras de difracio no eixo de zona [-112] o que baseado no estudo de ¢:88)

acreditava ser ordenamento de curto ou longo alcance. Sabe-se atualmente que algumas
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reflexdes proibidas no SAED né&o necessariamente indicam algum tipo de ordenamento
(118) No entanto, com o objetivo de confirmar a formacao de ordenamento de curto/longo
alcance, analises posteriores na mesma amostra foram realizadas na Unidade de

Microscopia Eletronica da University of New South Wales, mostradas na Figura 24.
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20 1/nm 10 1/nm

Figura 23: Micrografias obtidas pelo MET da amostra laminada a frio e recozida a 500 °C (a)
campo claro (b) campo claro com maior amplitudade da regiéo selecionada (c) padréo de difracdo
da matriz (d) padrdo de difracdo da matriz com maior amplitude.

Diferentemente do obtido na primeira analise de difracdo de elétrons, na segunda analise
néo foi observado reflexdes proibidas e indicios de ordenamento de curto/longo alcance
nos padrdes de difracdo realizados em diferentes eixos de zona. No entanto, semelhante

ao trabalho de Gu et al.®®  a microscopia eletronica de transmisséo de alta resolucdo em
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combinagdo com analises de padrGes de transformada de Fourier (FFT) podem ser
necessarias para averiguar se houve ou ndo ordenamento, fato que estd em constante

debate na literatura 8119,

Ainda sobre a segunda analise de microscopia eletronica de transmissao, a micrografia de
campo claro, Figura 24(a) mostra a formacao de nanomaclas mecanicas no interior de um
grdo, conforme indicado pelas setas vermelhas, além de bandas de cisalhamento ou de
deformacéo. O padrdo de difracdo de elétrons SAED correspondente a matriz na Figura
24(b) indica a estrutura cubica de face centrada (CFC), enquanto o padrdo SAED na
Figura 24(c) mostra nanomaclas refletidas no plano (110). Esses resultados estdo de

acordo com o obtido na Figura 23.

/
10 1/nm ]
e N

Figura 24: Micrografias obtidas pelo MET da amostra laminada a frio e recozida a 500 °C
(LF500) (a) campo claro da matriz (b) padréo de difracdo da matriz, &rea circulada em vermelho
(c) padrdo de difracdo das nanomaclas.

Em outros estudos, foram observados a formacdo de maclas de deformacéo na liga de
Cantor a temperatura ambiente apds processos de laminacdo e ensaio de alta pressédo

aplicada a torcdo ou HPT (High-Pressure Torsion). Ambos os processos sao esperados
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para gerar altas tensdes internas, embora suas magnitudes ndo sejam conhecidas.
Considerando esses resultados em conjunto, eles sdo consistentes com a ideia de que
existe uma tensdo critica para a formagdo de maclas de deformacdo, que €
aproximadamente independente da temperatura /155569 Além disso, como apresentado
nas Figuras 23 e Figura 24 as nanomaclas permaneceram retidas apds o recozimento a
500 °C. Este resultado esta e acordo com os estudos de Moon et al.*¥ e Bouaziz et al.
(120) que afirmam que as maclas de deformagdo s3o termicamente estaveis em acos
TWIPS e ligas de alta entropia até aproximadamente 620 °C, enquanto ha a recuperacéo

parcial das discordancias.

5.1.2 Andlise Microestrutural — Laminacdo a morno

A microestrutura de ambas as amostras laminadas a morno foram analisadas por EBSD,
Figuras 25. A amostra laminada a morno com 76 % de reducdo na espessura (LM76)
mantém uma estrutura de graos alongada apos a laminacgéo, enquanto a laminada a morno
com 90 % de reducdo na espessura (LM90) esta fortemente deformada e possui uma
estrutura de gréos predominantemente lamelar nas dire¢des DL (direcdo de laminacao) e
DT (direcdo transversal). Em ambas as amostras laminadas a morno observa-se bandas
de deformacdo cortando alguns graos na direcdo transversal. E notavel também que nos
dois casos de laminacdo, ndo houve o processo de recristalizacdo. A amostra LM76
apresentou tamanho médio de grdos aproximadamente igual ao da amostra laminada a
frio (LF) com a mesma reducdo sendo o tamanho de gréo 36 + 6,1 um ¢ 40 um % 2,8,

respectivamente.
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DL DN DT

001 101

Figura 25: Micrografias de EBSD das dire¢des longitudinais (DL) normais (DN) e transversais
(DT) das amostras laminadas a morno, LM76 e LM90.

Com o intuito de analisar as fases presentes nas amostras laminadas a morno LM76 e
LM90, foram feitas difracOes de raios-X, apresentadas na Figura 26. Similarmente as
amostras laminadas a frio, apenas a fase de estrutura CFC foi detectada em ambos o0s

casos sem apresentar nenhum pico referente a segundas fases.



1800 -
1600—-
1400-
1200—-
1000—_

800

Intensidade (u.a.)

600
400

200

LM390

4 LM76

111)
v

(200)
v

Gl

S

¥ CFC

—
| v

|

04

|
d

A
\ v, \v..u...

30

60 70

20 (Degraus)

80 90 100

65

Figura 26: Difratograma de Raios-X das amostras da liga CrMnFeCoNi conformadas por spray,

laminada a morno com 76% e 90% de reducdo na espessura LM76 e LM90, respectivamente.

Assim como foi feito para a condi¢do laminada a frio, a andlise de difragdo sincrotron

também foi realizada na amostra laminada a morno. Para tal analise, utilizou-se a amostra

laminada a morno com 90% de reducdo, apresentada na Figura 27.
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Figura 27: Difractograma por Sincrotron da amostra laminada morno com 90% de reducéao

(LM90).
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Para esta condicdo, alem dos picos CFC, também observo-se picos provavelmente
relacionados a 6xidos MnCrQg, carbonetos de cromo Cr23Cs, sulfeto de manganés MnS e
fase sigma (o) rica em Cr. Comparado as difragdes obtidas das amostras laminadas a frio,
a amostra laminada a morno apresentou mais picos de difracdo que correspondem tanto
a carbonetos de cromo e a fase sigma. Na literatura foi observado a decomposicéao da fase
sigma apds um recozimento prolongado durante 500 dias a 700 °C @ assim como, ap6s
a laminacdo a frio com 80% de reducéo seguida de recozimento na faixa de 600 °C a 800
°C ¥, No entanto, segundo Shahmir et al.®®, ha indicios de que a estrutura severamente
deformada da liga CrMnFeCoNi facilite a decomposicdo de segunda fase devido ao
grande numero de defeitos e contornos de grdos introduzidos durante o processo de
deformacdo. Esses defeitos serviriam tanto como caminhos rapidos de difusdo, assim
como locais de nucleacdo preferencial para a formacdo de novas fase. Ademais, segundo
os célculos termodinadmicos pelo CALPHAD — ThermoCalc é previsto tanto a formacéo

tanto da fase o quanto da M23Cs, indicando um maior volume (em m?3) para a fase sigma.

As analises por microscopia eletrénica de transmissdo também foram realizadas em
ambas as condi¢Bes de laminacdo a morno com o intuito de analisar as caracteristicas
microestruturais em maior resolucdo. A Figura 28 apresenta a micrografia de campo claro
da amostra LM76. Observa-se na regido inferior da imagem aparentes bandas de
deformacéo. O padrdo de difracdo de elétrons da area selecionada (SAED) foi realizado
em duas regides distintas da matriz, 1 e 2 respectivamente. Na regido 1 observou-se
pontos extras de difracdo no eixo de zona [-112] e na regido 2 0 mesmo ocorreu para 0
eixo de zona [-111]. Esses resultados coincidiram com o observado na primeira analise
de MET da amostra LF500 e com os estudos de ¢#). No entanto, ndo foram conclusivos
para determinar a formacdo de estruturas ordenadas de curto/longo alcance, como

comentado na secdo anterior.
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Figura 28: Micrografia obtidas por MET da amostra laminada a morno LM76 (a) imagem de
campo claro e respectivos padrdes de difragdo de elétrons das regifes 1 e 2.

A Figura 29 apresenta as analises por MET da amostra LM90. Na Figura 29(a) tem-se a
micrografia de campo claro (BF) onde observa-se subestruturas de deformacédo dentro de
grdos individuais da amostra. O padréo de difragdo SAED da area circulada A, tirado ao
longo do eixo de zona [100] e mostrado na Figura 29(b), indica a estrutura CFC do
material, enquanto o padrdo difracdo da area circulada B, mostrado na Figura 29(c), indica
a precipitagdo de uma segunda fase como pontos de difracdo adicionais com orientagdo
de reticulado distinta, conforme mostrado pelas setas vermelhas. O ponto brilhante na
imagem correspondente de campo escuro dessa regido, mostrado como um recorte na
Figura 29(d), adicionalmente indica a formacédo dessa segunda fase, enquanto os mapas
EDS dessa area e o grafico de composicao quimica, Figuras 30 e 31 respectivamente,

mostram uma concentracdo de Cr mais alta em comparagdo com a matriz do material.
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Figura 29: Micrografias obtidas por MET da amostra laminada a morno LM90 (a) campo claro
da matriz (b) e (c) padrdes de difracdo de elétrons das regifes A e B, respectivamente (d)
micrografia de campo escuro da particula da regido B.
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100 nm

Figura 30: Mapeamento por EDS-MET da amostra laminada a morno LM90.
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Figura 31: Gréafico mostrando o alto teor de Cr na particula de segunda fase detectada na amostra
LM90
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Nos estudos de Otto et al.?® e Klimova et al.®?, foram observados a formagéo de
particulas de segunda fase em temperaturas na faixa de 450 °C e 700 °C, em que entre
450 °C e 600 °C ha indicios da formacéo de precipitados CCC rico em Cr e entre 600 °C
e 800 °C de particulas da fase sigma também rica em Cr. No caso da amostra em estudo
laminada a morno, LM90, essa particula, segunda a literatura, seria provavelmente CCC
rica em Cr. No entanto, ndo foi observado picos de difracdo referentes a essa fase no
sincrotron e nem prevista nos calculos termodinamicos realizados no Thermocalc. A
possibilidade segundo essas analises é de que essas particulas seriam de Cr23Cs €/0u fase

O.

A presenca de pontos extras de difracdo de elétrons (SAED) indicando a formacao de
possiveis precipitados também foram observadas em outras regides da matriz da amostra
LM290. A Figura 32 apresenta a microscopia de campo claro, onde os padrdes de difracdo
de elétrons foram feitos nas regides A e B apresentando pontos extras de difracdo nos
contornos de graos. Naregiéo B, as linhas vermelhas indicam os pontos extras de difracéo

detectados.
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Figura 32: Microscopia de campo claro obtida por MET da amostra LM90 e os respectivos
pontos de difragdo de elétrons das regiGes A e B.

As analises realizadas por MET nas amostras submetidas a laminacdo a morno também
revelaram a formacdo de uma subestrutura lamelar, que possivelmente corresponde a
bandas de deformacdo, como pode ser observado nas micrografias de campo claro das
amostras LM76 e LM90, apresentadas nas Figuras 33(a) e 33(b), respectivamente. A
reducdo de espessura para 90% no caso do material LM90 resulta em uma estrutura de
gréos lamelares severamente deformada, com uma subestrutura alongada de gréos, com
aproximadamente 60 nm de largura, conforme demonstrado na Figura 33(b). Baseado no

estudo de Saha et al. Y essa microestrutura ultrafina resultante do processo de laminagéo
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a morno apds 90% de reducdo na espessura é possivelmente causada pela formacao de
contornos de grdos de baixo angulo que dividem os graos equiaxiais inicialmente ndo
deformados em varios subgrdos como resultado da deformacdo severa durante a
laminag&o. Mecanismos de deformagé&o similares tém sido relatados em diversos sistemas
de ligas de estrutura cristalina cubica de face centrada, incluindo ligas de Ni, Ni-Co, e Al,
que foram deformadas por laminacdo a temperatura ambiente e por torcdo @112Y. A
deformacéo que ocorre durante a laminagdo a morno é principalmente acomodada pela
formacdo de bandas de deformacdo e ativacdo do escorregamento de discordancias,
enquanto o maclacdo mecéanica a essa temperatura de deformacéo € insignificante, como

mostrado nas imagens de MET da Figura 28 e 29, em comparagdo com a amostra

laminada a frio na Figura 24, que ¢ dominada por nanomaclas.

Figura 33: (a) Bandas de deformacdo na amostra LM76 e (b) bandas de deformagdo com
respectivo padrao de difracdo de elétrons indicando a possibilidade da formacéo de subgréos.

Enquanto as maclas de deformacgdo permaneceram estaveis apos a recuperacao estatica a
500 °C na liga laminada a frio, a sua formacéo durante o processo de lamina¢do a morno
foi inibida, como mostrado na Figura 29. Estudos anteriores realizados por Huang et al.
(122) revelaram que a Energia de Falha de Empilhamento (EFE) da liga de Cantor tem
uma forte dependéncia com a temperatura, na qual uma baixa EFE favorece a deformagéo
por maclas mecénicas, enquanto um aumento na EFE induz a deformagédo por

escorregamento de discordancias.
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5.1.3 Andlise Microestrutural — Laminacao a quente

Com o objetivo de avaliar a microestrutura da amostra laminada a quente, foi realizada a
analise por MEV. As micrografias obtidas estdo apresentadas na Figura 34(a) e 34(b),
respectivamente. A formacdo de maclas de recozimento sdo observadas na micrografia
da Figura 34(a) além de precipitados em toda a matriz, mas principalmente adjacentes
aos contornos de graos e de maclas. A formacdo de maclas de recozimento também foi
observada na amostra laminada a quente a 1000 °C © e apds a compress&o a quente na

mesma temperatura 9,
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Figura 34: Micrografias obtidas por MEV da amostra laminada a quente (a) aumento de 5000 x
no MEV/(b) aumento de 8000 x no MEV.

Nessa condi¢do ndo ocorreu a formacdo de maclas de deformacéo durante a laminacdo a
quente, de maneira semelhante ao que ocorreu nas as amostras laminadas a morno. 1sso
provavelmente esté relacionado ao aumento da Energia de Falha de Empilhamento que
possui uma forte relagio com a temperatura, aumentando com o aumento desta 22, Dessa
maneira, 0 aumento na EFE da liga, favoreceu a deformacdo por escorregamento de

discordancias no lugar de deformacédo por maclagéo.

Com o intuito de analisar o tamanho e a morfologia dos graos foi feito a analise por EBSD
na amostra laminada a quente. A Figura 35 exibe as micrografias adquiridas das secoes
longitudinal, normal e transversal da amostra que sofreu uma redugdo de 90% em sua

espessura. Nota-se a formacao de graos equiaxiais de dimensoes mais reduzidas (~27 pm)
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na dire¢cdo normal (DN) de laminacdo, em comparagdo com as amostras submetidas a
laminacdo a frio e morno, cujos respectivos tamanhos de gréo estdo apresentados na
Tabela 5. A microestrutura se encontra totalmente recristalizada indicando que a
recristalizacdo dindmica ocorreu durante a laminacdo a quente. Este resultado esta
condizente com o estudo de Gali e George® que submeteram a liga CrMnFeCoNi a
laminacdo a quente a 1000 °C com 92% de reducéo na espessura. com tamanho de graos
apos a laminacdo de 32 um, valor proximo ao encontrado no presente estudo. Na direcdo
transversal (DT), observou-se um refinamento dos grdos na regido central, indicando

possivelmente a intensificacdo da precipitacdo de particulas de segunda fase nessa regido.

001 101

Figura 35: Micrografias de EBSD da dire¢do longitudinal (DL) normal (DN) e transversal (DT)
da amostra laminada a quente.

Diferentemente do observado nas amostras LF e LM76 E LM90, como visto nas Figuras
24 e 29, a formacéo de bandas de cisalhamento e de deformacdo foram reduzidas ou
inibidas durante a laminaco a quente. De acordo com Humphreys and Hatherly ©®),
geralmente quando a temperatura de deformacdo aumenta, a deformacéo se torna mais
homogénea, o que pode ser parcialmente explicado em termos de aumento do nimero de
sistemas de escorregamento e havendo, portanto, uma reducdo da formacao de bandas de

deformacéo assim como de bandas de cisalhamento.

Apesar da deteccdo de precipitados nas micrografias obtidas por MEV da sec¢do normal a
laminacdo (ND) da amostra, Figura 34, e na micrografia de EBSD da regiéo transversal
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(TD), Figura 35, ndo foram observados picos de outras fases na analise de DRX, mas

apenas da fase CFC, como mostrado na Figura 36.
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Figura 36: Difratograma de Raios-X das amostras da liga CrMnFeCoNi conformadas por spray,
laminada a quente (LQ).

Da mesma forma que para as amostras submetidas a laminacéo a frio e a morno, realizou-
se uma andlise de difracdo de raios-X em sincrotron para a amostra laminada a quente,
conforme ilustrado na Figura 37. Isso se deve ao fato de que, embora a presenca de
precipitados tenha sido observada nas micrografias obtidas por microscopia eletrénica de
varredura (MEV) e difracao de elétrons retroespalhados (EBSD), esses precipitados ndo

puderam ser identificados utilizando a técnica de DRX convenciomnal
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Figura 37: Difractograma por Sincrotron da amostra laminada a quente morno 90% de reducéo
(LQ).

Para esta condicdo, além dos picos CFC observa-se picos relacionados a 6xidos MnCrO4
que também foram detectados para a liga CrMnFeCoNi laminada a quente no trabalho de
© em que justificam que a contaminac&o com o0 oxigénio esté relacionada com o Mn, uma
vez que ndo houve a formagao de 6xidos MnCrO4 na liga quartenaria CrFeCoNi também
objeto de estudo. O mapeamento quimico por EDS-MEV realizado na secdo transversal
da amostra LQ, Figura 38, mostra particulas ricas em Mn e Cr, confirmando a presenca
dos oxidos. Além disso, picos relacionados a carbonetos de cromo Cr23Cs, e fase sigma
(o) rica em Cr também foram observados indicando a probabilidade de formacao desses
precipitados durante a laminagdo a quente. Os autores Schmidt et al.’%) também
observaram a formacao de fase sigma durante a laminagéo a quente 700 °C e justificaram
a formacdo dos precipitados devido o recozimento durante os passes de laminagéo além,
da deformacdo plastica durante os passes de laminacdo que poderiam aumentar a cinética
de formacéo de segunda fase. Ademais, no estudo de Lee et al.*?®, os autores avaliaram
a cinética dos precipitados sigma na liga equiatdmica de Cantor submetida a um processo
de compressédo a quente, e observaram que a fase sigma seria fortemente formada com o

avanco da recristalizagéo, indicando que esse processo seria essencial para a formagéo
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desses precipitados. Além disso, a formacdo das particulas de segunda fase ricas em Cr

seria mais rapida na precipitacdo dinamica do que na estatica.

Figura 38: Mapeamento quimico por EDS-MEV amostra laminada a quente.

Devido a dissipacdo de calor nos rolos de laminagéo ndo aquecidos, é razoavel inferir que
a temperatura durante o processo de laminag&o a quente possa ter sido inferior a 1000 °C,
embora a temperatura precisa ndo seja conhecida. Baseado na literatura ?325101124) gnde
ha indicios de formac&o da fase sigma rica em Cr na faixa de temperatura e entre 600 °C
e 800 °C e nos célculos termodinamicos do Thermocalc, Figura 22, acredita-se que esses
precipitados sejam da fase o, mas sem descartar a possibilidade da formacéo de Cr23Ce.
A formacéo de precipitados durante a laminagdo pode ser explicada pela deformacéo
plastica durantes os passes intermediarios com média de 13 % na reducdo da espessura
levando a um aumento da cinética da formacdo de segunda fase.

O mapeamento quimico por EDS-MEV da secdo normal a laminacdo da amostra LQ,

Figura 39, foi realizado de forma a avaliar a estrutura e a composi¢do quimica dos
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precipitados. Para quantificar a composic¢ao quimica, analises por EDS foram realizadas

na matriz da amostra e nos precipitados, Figuras 40(a) e 40(b)

Figura 39: Mapeamento quimico por EDS-MEV da matriz da amostra laminada a quente (LQ).
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Figura 40: EDS da amostra laminada a quente (a) matriz (b) precipitado.

Conforme evidenciado pelo mapeamento quimico por EDS, as regides em destaque em

verde indicam que os precipitados séo ricos em cromo, mas pobres nos outros elementos
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que compdem a liga. Segundo a analise qualitativa de EDS a matriz contém um teor
aproximadamente equiatdbmico de todos os elementos quimicos, ja os precipitados

possuem mais de 64 at% de Cr e menos de 10 % at dos outros elementos.

O mapeamento quimico por EDS-MEV, Figura 41, apresenta a distribuicdo dos
precipitados na regido transversal da amostra LQ. As particulas ricas em Cr estdo em em
destaque pelas regides em vermelho. A composicdo quimica da matriz corresponde a
aproximadamente ao do material bruto, ou seja, aproximadamente 20 at% de cada
elemento, conforme detectado pelo analise de MEV da matriz, Figura 39. Ja a composi¢édo
quimica do precipitado é de aproximadamente 47,62 %p de Cr. A composi¢ao quimica

dessa fase é semelhante a da fase sigma que foi reportado na literatura (¢4:256369.92,101,124)

Figura 41: Mapeamento quimico por EDS-MEV da amostra laminada a quente.

5.2 Propriedades Mecanicas

A Figura 42 apresenta os valores de dureza obtidos pelo ensaio de microdureza Vickers
de todas as condicOes de processamento realizadas neste estudo na liga CrMnFeCoNi.
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Comparada a dureza do material bruto conformado por spray (CS) de 156 HVos
representada pela linha horizontal verde, a dureza do material laminado a frio aumentou
para 408 HVo s, conforme indicado pela linha horizontal azul. Exceto pelo recozimento a
500 °C, que aumentou a dureza para 423 HVo s, 0 recozimento apos a laminag&o a frio
reduziu gradualmente a dureza de cerca de 375 HVos a 400 °C para aproximadamente
350 HVo5a 650 °C. Posteriormente, a dureza diminui significativamente para 250 HVo s
apos o recozimento a 700 °C, antes de diminuir ainda mais para aproximadamente o valor
da condicdo bruta do material conformado por spray em temperaturas de recozimento
mais altas. Enquanto a dureza da amostra LM76 é ligeiramente inferior & do material LF,
a laminacdo a morno com 90% de reducdo na espessura resultou em um aumento

significativo da dureza para 448 HVqs.
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Figura 42: Valores de Microdureza Vickers por condicdo de processamento termomecanico 0s
quais a liga CrMnFeCoNi foi submetida.

As curvas de tensdo-deformacédo das amostras laminadas a frio LF, LF500, LF700 e
LF900 séo mostradas na Figura 43 e comparadas com as amostras laminadas a morno
LM76 e LM90 e com a amostra laminada a quente LQ. Os valores de limite de

escoamento, resisténcia a tracdo e deformacéo plastica até a fratura também estéo listados
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na Tabela 6. Assim como os dados de dureza, tanto o limite de escoamento quanto a
resisténcia a tracdo da amostra LF500 aumentaram em relacdo ao material LF, enquanto
paraa LF700 e LF 900 esses valores diminuiram. Em termos de alongamento, para todas
as amostras laminadas a frio, as deformac@es plasticas até a fratura aumentaram com a
temperatura de recozimento. Enquanto o material LM76 apresenta uma queda
significativa tanto no limite de escoamento quanto na resisténcia a tracdo em comparagéo
com o material LF, a deformacéo plastica até a fratura aumenta significativamente para
~10%, enquanto para a amostra LM90, o limite de escoamento, a resisténcia a tracdo e o
alongamento aumentam em relacdo a condigdo LF. Comparado com as amostras
laminadas a frio (LF) e laminadas a morno (LM) a laminagdo a quente resultou em
diferencas significativas no comportamento tensdo-deformacao. O limite de escoamento
da amostra LQ (~590 MPa) é muito inferior comparado as amostras LF sem recozimento,
assim como as amostras laminadas a morno. No entanto, devido a recuperagdo estatica e
dindmica durante os passes de laminagdo, como mostrados em secdes anteriores, a

amostra apresentou um elevado alongamento até a fratura.
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Figura 43: Curvas de tensdo x deformagdo de engenharia da liga CrMnFeCoNi obtidas através
do ensaio de tracdo para as condi¢des: laminada a frio (LF), laminada a frio e recozida a 500 °C,
700 °C e 900 °C (LF500, LF700 e LF900, respectivamente), amostras laminadas a morno (LM76
e LM90) e laminada a quente (LQ)

Tabela 6: Dados de limite de escoamento, limite méaximo de tracdo e de deformacéo a fratura
obtidos pelo ensaio de tragdo para as condigdes testadas.

Condicdo | Limite de | Limite de resisténcia a tracdo | Alongamento até a
escoamento (MPa) fratura
(MPa) (%)

LF 1210+ 50 1222 + 46,7 0.6 £ 0,0**

LF500 1265 + 18 1283 + 24 1.6 +0,0**

LF700 515+ 19 731+34 20.7+£6,7

LF900" 356 646 50.3

LM76 1008 + 17 1156 + 19 9.7+15

LM90 1236 + 12 1266 + 12 41+09

LQ 591+6 689 +4 26 +4,3

*Devido ao escorregamento da amostra durante o ensaio de tracdo, apenas um teste valido da

condicdo LF900 pbde ser realizado.
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**Um desvio padrdo de 0,0 implica que a incerteza esta abaixo da casa decimal dos digitos

significativos relatados.

Enquanto o material na condi¢gdo CS (conformada por spray) tem um tamanho de gréo de
aproximadamente 25 um, a laminacdo a frio aumenta o tamanho de gréo para cerca de 36
pum. Apesar do tamanho de grdo maior na direcdo normal, a deformacdo induzida pela
laminacdo resulta na formacdo de uma subestrutura que, junto com o encruamento, eleva
a dureza de cerca de 156 HVqs para cerca de 408 HVo:s, como mostrado na Figura 42
pelas linhas horizontais verde e azul, respectivamente; a resisténcia ao escoamento do
material laminado a frio aumenta para 1210 MPa, enquanto a resisténcia a tracdo aumenta

para 1222 MPa, como mostrado na Tabela 6.

Enquanto a condicdo LF400 resulta apenas em pequenas mudancas no tamanho de gréo,
ou seja, cerca de 31 um, a dureza diminui para cerca de 375 HVos, 0 que pode ser
atribuido principalmente ao relaxamento de tensdes e recuperacdo da subestrutura de
discordancias induzida durante a laminagdo a frio. Embora processos semelhantes de
relaxamento e recuperacdo ocorram a 500 °C, tanto a dureza quanto as propriedades de
tensdo-deformacdo do material LF500 melhoram em comparacdo com a condi¢do LF,
como mostrado na Figura 42 e no destaque da Figura 43, respectivamente. Tais melhorias
nas propriedades, particularmente o endurecimento induzido pelo recozimento em
temperaturas intermediarias, foram relatadas anteriormente na liga de Cantor apos a
laminacdo a frio e recozimento, e frequentemente associadas a formacéo de precipitados

ricos em Cr que resultam no endurecimento e aumento da resisténcia mecanica da liga
(23,25,69,125)

Entretanto, no estudo de ©®) nio foram observados precipitados ou segregacdes
quimicas na liga CrMnFeCoNi. Os autores afirmam que o aumento da dureza a 500 °C
resulta de uma estrutura ordenada de longo alcance sem segregacdo de elementos.
Especificamente, eles relatam que, apesar da alta entropia configuracional da liga
CrMnFeCoNi resultante da suposta configuracdo aleatoria dos elementos, as interacoes
entre os elementos constituintes podem resultar em estruturas localmente ordenadas que
afetam o desempenho mecéanico, aumentando a dureza e a resisténcia através do bloqueio

do movimento de discordancias ¢126-13D - Alternativamente, foi hipotetizada a presenca
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de ordenamento de curto alcance (SRO) como motivo para o aumento da dureza e da
resisténcia, e isso foi observado em ligas de alta e média entropia *?® e em solugbes
s6lidas a base de Cu 32133 No entanto, nos sistemas de ligas CrMnFeConNi, o SRO foi
identificado em alguns estudos como defeitos planares, em vez de um fendmeno de
ordenac&o especifico de elementos 19, e, portanto, o impacto do SRO no desempenho

mecanico dessa liga permanece incerto (34,

Neste estudo, ao contrério da literatura, ndo se observou ap6s o recozimento a
temperaturas intermediarias a formacdo de precipitados CCC ricos em Cr através das
analises de difracdo de raios-x, sincrotron e MET. No entanto, apenas através da analise
de sincrotron notou-se indicios da formagdo de carbonetos de cromo nas amostras
laminadas a frio LF e LF500, em uma fracdo volumétrica muito pequena nao sendo

possivel mensurar a sua influéncia nas propriedades mecéanicas das amostras.

Em relacdo a primeira andlise de difracdo de elétrons por microscopia eletrénica de
transmissdo da amostra LF500, Figura 23, observou-se a formacao de pontos extras de
difracdo, que em vista dos trabalhos publicados, indicava, possivelmente, a formagéo de
uma estrutura ordenada, como mostrado nos trabalhos de Gu e Song ©® e de Gu et al. ©®),

A formacao de estruturas ordenadas de curto/longo alcance ap6s o recozimento a 500 °C
néo foi descartada, apesar de que mesmo que existam, ndo teriam efeito nas propriedades
mecanicas do material 313, Por outro lado, mesmo que tenha ocorrido a formacéo de
precipitados Cr23Cs na amostra LF500, notou-se que esses precipitados também surgiram
nas amostras laminadas a frio sem o tratamento de recozimento (LF), o que, por si s@, ndo
seria suficiente para explicar o aumento da dureza e da resisténcia mecanica observadas
na amostra laminada a frio e recozida a 500 °C. Portanto, mesmo apds multiplas analises,
ainda ndo se tem uma conclusdo a respeito dos mecanismos que causaram O

endurecimento apos o recozimento nesta temperatura.

Como mencionado anteriormente, as maclas mecénicas que se formam durante a
laminagdo nas ligas CrMnFeConNi sdo estaveis até aproximadamente 620 °C, se
tornando locais de inicia¢do para a nucleagéo e crescimento de gréos durante o processo

de recristalizacdo, reduzindo assim a resisténcia e diminuindo a dureza do material. Como
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resultado, a dureza apds o recozimento a 650 °C diminui para cerca de 350 HVqs, apesar
do tamanho de gréo na direcdo normal permanecer constante em cerca de 33 pum, como
mostrado na Figura 42 e na Tabela 6, respectivamente, sendo consequéncia, portanto, do
alivio de tensdes de deformacdo, assim como, da auséncia da presenca de maclas de

deformacéo.

Ap6s o recozimento a 700 °C, a microestrutura da liga € totalmente recristalizada com
um tamanho de gréo de cerca de 2 um, como mostrado nos mapas de EBSD para as trés
direcdes na Figura 17. Como resultado, a dureza para essa condi¢do diminui para cerca
de 250 HVo s, a resisténcia ao escoamento e a resisténcia a tragdo diminuem para 515 e
731 MPa, respectivamente, enquanto as deformacdes plasticas aumentam para cerca de
21%, como mostrado na Figura 43 e listado na Tabela 6. Em comparacdo, o recozimento
a 900 °C, como mostrado para a condicdo LF900 nos graficos de dureza e tenséo-
deformacdo da Figura 43 e listado na Tabela 6, resulta em uma reducao significativa da
dureza para cerca de 175 HVo 5, uma redugéo adicional da resisténcia ao escoamento e da
resisténcia a tracdo para cerca de 356 e 646 MPa, respectivamente, enquanto as
deformacdes plasticas aumentam para cerca de 50%, 0 que esta associado ao crescimento
de grdos para um tamanho de cerca de 43 um. Um comportamento semelhante de tensao-
deformacéo foi observado em ligas CrMnFeConNi completamente recristalizadas com
graos equiaxiais e uma microestrutura comparavel 112399,

A laminagdo a morno com uma reducédo de espessura de 76% produz uma microestrutura
semelhante a obtida ap6s a laminacéo a frio com tamanhos de gréos aproximadamente
iguais na dire¢do normal de laminacdo (DN), conforme mostrado na Tabela 5. A dureza
da amostra LM76, no entanto, é ligeiramente menor do que a da LF, ou seja, a linha azul
horizontal na Figura 42, o que pode estar relacionado com a recuperacdo dindmica que
ocorre por meio da aniquilacdo de discordancias durante a laminacdo a 500 °C. Isso
também resulta em uma ligeira redugdo da resisténcia a tracdo e resisténcia maxima do

material LM76 em comparagdo com a LF, enquanto a ductilidade aumenta.

Apesar da auséncia de nanomaclas que poderiam aumentar a dureza da liga ao obstruir o
movimento das discordancias devido ao aumento na EFE, a microestrutura severamente

deformada da amostra laminada a morno com uma reducao de 90% na espessura (LM90)
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resulta em um notével aumento na dureza, atingindo aproximadamente 450 HVos, em
comparacdo com todas as outras condi¢des. Por outro lado, a diferenca na resisténcia a
tracdo e no limite de escoamento em relacdo a amostra LF500, que € o material laminado
a frio com melhor desempenho, é inferior a 2,5%, conforme ilustrado na Figura 43. A
elevada resisténcia mecanica da liga LM90 pode estar associada a possivel formacéo de
subestruturas lamelares, conforme evidenciado nas analises de MET, como mostrado na
Figura 33(b). E interessante notar, no entanto, que o alongamento até a fratura aumenta
simultaneamente em cerca de 150% em comparacdo com a LF500 devido a recuperacgéo

estatica e dindmica que ocorrem durante a laminacao.

Assim como as analises de sincrotron detectaram picos relacionados a precipitados Cr23Cs
nas amostras laminadas a frio LF e L500, também observou-se picos referentes a esse
precipitado na amostra LM90. No entanto, nessa condicao de processamento, a presenca
de particulas de segunda fase com teores elevados de Cr de cerca de 35 nm também foi
detectada em diferentes regiGes da matriz da amostra através das micrografias de campo
claro, das difracdes de elétrons (SAED), Figura 28, e nos mapas de STEM-EDS na Figura
29, indicando, portanto, a probabilidade de uma maior fragdo volumétrica de particulas

de segunda fase nessa amostra.

As particulas ricas em Cr de cerca de 35 nm foram observadas em ©® apds laminacéo a
frio e recozimento subsequente a 500 °C por 1 hora, assim como apds o0 recozimento
prolongado na mesma temperatura em @®- Os precipitados ricos em Cr, no entanto, se
formaram em nossas amostras LM90 e LQ sem nenhum processo adicional de
recozimento, indicando que a laminacdo a temperaturas intermediarias e a quente podem
resultar em caracteristicas de deformacdo microestrutural sem a necessidade de etapas
adicionais de processamento. Além disso, a combinacdo desses precipitados ricos em Cr
junto com a auséncia de nanomaclas de deformacéo, permite ndo apenas a elevada
resisténcia do material, mas também aumenta simultaneamente a ductilidade, como

mostrado na Figura 43 e no destaque da mesma.

A amostra laminada a quente apresentou maior limite de escoamento em comparag¢do com
as amostras laminadas a frio e recozidas a temperaturas elevadas, como a LF700 e LF900.
A possivel formacéo de fase sigma rica em Cr, pode ter contribuido para o aumento da



87

resisténcia do material, efeito observado previamente no trabalho de Klimova et al.®,
Apesar de ter sido reportado que a presenca desses precipitados pode resultar em um
efeito fragilizante 2% | a condicdo LQ resultou em um elevado alongamento até a fratura,
0 que pode estar associado com os alivios de tensGes de deformacdo através da

recuperacdo e recristalizagdo estatica e dinamica .

Sabe-se que durante a laminagdo a morno e a quente ocorre 0 processo de recuperacao
dindmica onde tem-se um alivio das tensdes internas resultantes da deformacdo e da
eliminacdo de defeitos. H4, portanto, uma reducdo no numero de discordancias e um
rearranjo das mesmas. Dessa forma, um menor esforco mecanico é necessario para a
mesma deformacdo ou deformacbes superiores, como o0 caso da amostra LM76
comparada com a amostra LF sujeita a mesma reducao na espessura, resultando em uma
maior ductilidade. No entanto, na deformacdo a morno e a quente o grau de
endurecimento é consideravelmente menor do que no trabalho a frio, e, portanto, menores
limites de escoamento e limite maximo de tracdo sdo obtidos, como mostrado no gréafico

de curvas de tensdo, Figura 43 e na Tabela 6.

Os dados de deformacdo e tensdo verdadeira, Figura 44, foram calculados a partir dos
dados de tensdo/deformacéo de engenharia obtidos nos ensaios de tracdo. Para calcular a
taxa de encruamento, a tensdo e a deformacdo verdadeira da regido de deformacéo

plastica até a fratura foram ajustadas de acordo com a equacéo de Hollomon (Equacao 8).
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Figura 44: Curvas de tensdo x deformacdo verdadeira das amostras submetidas ao ensaio de
tracdo.

Ao plotar-se o gréafico de log o verdadeira x log € verdadeira, tem-se uma reta em que a
sua inclinacdo fornece o valor de n e a interseccdo da curva o valor de K. E dessa forma,
a equacao 9, foi utilizada para calcular a taxa de encruamento e as curvas obtidas estdo
apresentadas nas Figuras 45, 46 e 47 para as amostras laminadas a frio, a morno e a

quente, respectivamente.

(9)
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Figura 45: Curvas de taxa de encruamento das amostras (a) LF, (b)LF500, (c)LF700) e (d)
LF900. Nota-se diferenga na escala das figuras.

O comportamento mecanico observado nas amostras LF e LF500 séo similares,
caracterizado por baixa taxa de encruamento, ja que o material se encontra muito
encruado. Isso é evidenciado pelas curvas de tensdo-deformacdo obtidas a partir dos
ensaios de tracdo correspondentes, como apresentado nas Figuras 45(a) e (b). Nesses
resultados, sdo observadas uma deformacao plastica minima e a taxa de encruamento por
deformagdo mostra um decaimento monotonico com o aumento da deformacéo. Esse
comportamento é tipico de ligas metélicas (13613 A configurac&o das curvas de tenséo-
deformacédo ndo sugere a maclagdo mecénica durante o ensaio, fornecendo evidéncia de
gue as maclas identificadas nas micrografias obtidas por MET, na Figura 24 se formaram
durante o processo de laminacao e ndo durante o ensaio de tracdo subsequente. Isso esta
em concordancia com o estudo conduzido por Laplanche et al. (), onde os autores
observaram que as maclas mecanicas na liga CrMnFeCoNi somente se formam quando a

se atinge uma tensdo critica verdadeira de aproximadamente 720 MPa durante o ensaio



90

de tracdo. No caso das amostras LF e LF500, a ruptura dos corpos-de-prova ocorreu sem

que houvesse uma deformacdo plastica significativa.

Quanto as amostras submetidas a temperaturas mais elevadas de recozimento, 700 °C e
900 °C, conforme ilustrado nas Figuras 45(c)e (d) foi possivel observar taxas mais
elevadas de encruamento, refletindo a uma maior deformacéo plastica. As curvas também
apresentam uma regido estaciondria, indicando o inicio de deformag&o por maclagéo.
Esse comportamento foi observado para outras ligas metélicas com baixa energia de falha
de empilhamento 37138 Esse resultado esta condizente com o observado por ), em que
se constatou que a faixa de tensdo verdadeira minima para que ocorresse a maclagéo seria
entre 615 e 785 MPa, variando com o tamanho de grdo. Em ambas as amostras, a tenséo
critica para a maclagéo foi atingida préximo a ruptura dos corpos-de-prova.

As Figuras 46(a) e 46(b) apresentam as taxas de encruamento das amostras laminadas a
morno com 76% e 90% de reducdo na espessura, respectivamente. Ambas as amostras
apresentaram uma taxa superior em relacdo as amostras laminadas a frio, o que esta
relacionado com 0s processos de recuperacdo estatico e dindmico que ocorreram durante
a laminagdo. No entanto, a amostra LM90 apresentou menor taxa de encruamento,
guando comparada a condicdo LM76 devido a maior deformacéo a qual foi submetida.
Contudo, a taxa de encruamento ainda foi superior em comparacdo com as amostras
laminadas a frio LF e LF500. Na amostra apenas laminada a frio, como o encruamento
ndo é reduzido por nenhum tratamento térmico, a tensdo para a deformacdo aumenta e

dessa forma, a deformacao total € menor do que na laminagdo a morno.
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Figura 46: Curvas de taxa de encruamento das amostras (a) LM76 e (b)LM90.

A Figura 47 apresenta a taxa de encruamento da amostra laminada a quente com 90% de
redugdo na espessura. E notavel que o comportamento da curva é semelhante ao das
amostras LF700 e LF900 onde inicialmente a taxa de endurecimento por deformacéo
apresenta um decaimento com o aumento da deformacdo, seguido por um estado

estacionario, possivelmente relacionado com o inicio de deformag&o por maclag&o.
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Figura 47: Curvas de taxa de encruamento da amostra LQ.

Os dados resultantes em relacdo as propriedades mecénicas da liga laminada a frio e

recozida mostram, de forma esperada, que a resisténcia e a dureza da liga diminuem com
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0 aumento da temperatura de recozimento, enquanto a ductilidade aumenta como
resultado da recuperacao e recristalizacdo de microestrutura laminada a frio. No entanto,
um aumento na resisténcia/dureza apés 1 h de recozimento a 500 °C é incomum para 0
que se espera apds o recozimento. Além disso, as diferencas microestruturais observadas
na liga CrMnFeCoNi ap6s os processos de laminacdo a frio, a morno e a quente,
resultaram em propriedades mecanicas distintas. Dessa forma, para obter uma melhor
compreensdo da relacdo entre a microestrutura e as propriedades mecanicas do material,
foi realizada uma andlise qualitativa dos mecanismos de endurecimento durante o
processo de deformagéo. De acordo com Klimova et al.®® e Fang et al. @, a contribuicio
dos diferentes mecanismos de endurecimento para o limite de escoamento da liga pode

ser determinada através da equacéo (10):
Gys =0ss+t o HptOgt Gp (10)

onde oys é 0 limite de escoamento do material, 6ss € 0 endurecimento por solugéo solida,
o Hp € 0 endurecimento por contorno de grdo (Hall-Petch), oo € 0 endurecimento por

encruamento e op € 0 endurecimento por precipitacéo.

Apesar de terem sido detectados picos relacionados a presenca de segunda fase nas
amostras LF e LF500 pela andlise de sincrotron, Figuras 20 e 21, ndo se sabe se ha
influéncia da mesma no limite de escoamento das amostras, uma vez que apenas uma
microestrutura monofasica foi observada em ambas as condicGes através das analises de
MEV, MET e EBSD. Ja na amostra LM90 observou-se a formacdo de particulas de
segunda fase tanto no MET (Figura 29) quanto no sincrotron, mas também em uma
pequena quantidade. Dessa maneira, optou-se por unir em uma Unica variavel
denominada oo, a contribuicdo do endurecimento por encruamento, por possivel

precipitacdo, em conjunto com outras substruturas, resultando na equagéo (11):
Oys = Oss G HPT Go (11)

O valor do endurecimento por solugéo solida foi obtido pelas equacdes (12) a (17):



a = Zn Cn An + Ccr CcoQcr—co
Gss=103,5 Xcr+ 81,0 Xmn + 51,7 Xpe + 81,0 Xco + 76,0 Xni

Vss= 0,275 Xcr + 0,056 Xmn + 0,353 Xre + 0,293 Xco + 0,310 Xni

1

1 —_—
1ss=0,051 a 3¢ <1+v3) f [M]B

1

AEb = 0,274a3 Gb? (””) Fa(w c)[ = 1CnAVn]

. 1 kpT, ¢
ass= (T, &) = Mtss,0eXp (— 051 A%,ln ?0)
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( 1 2) (139)

(13)(140)

(1 4)(140)

(15)(139)

(16)(139)

( 17)(139)

Ja o valor do endurecimento por contorno de grdos (Hall-Petch) é obtido pela equacéo

(18):

1
Oup =Ky*D§

(18)

Onde Ky é o coeficiente de Hall-Petch em que o valor de 494 MPa/ foi obtido através da

literatura (%1523 ¢ D (tamanho médio de gréo)foi obtido experimentalmente e os dados

se encontram na Tabela 5. Dessa maneira, o grafico foi plotado, Figura 48, relacionando

os valores referentes a cada mecanismo de endurecimento para cada condicdo de
processamento (LF, LF500, LF700, LF900, LM76, LM90 e LQ) submetida ao ensaio de

tracdo.
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LF LF500 LF700 LF900 LM76 LM90 LQ

Figura 48: Analise qualitativa dos mecanismos de endurecimento que influenciaram no limite de
escoamento de cada condicdo submetida ao ensaio de tracéo.

Observa-se que o0s resultados calculados estdo de acordo com o que os obtidos
experimentalmente. Apds o recozimento a 500 °C o endurecimento por deformacdo em
conjunto com a presenca de subestruturas passa a ter uma contribuicdo superior ao da
amostra sem recozimento (LF), indicando, possivelmente, que a presenca de substruturas
foram responsaveis por essa diferenca no aumento da resisténcia uma vez que ha um certo

alivio de tensdes de deformacéo durante o recozimento a 500 °C.

Posteriormente ao recozimento a 700 °C, amostra LF700, houve um aumento
significativo da contribuicdo dos contornos de gréos e uma reducdo do endurecimento
por deformacdo, devido a formag&o de uma microestrutura completamente recristalizada,

Figura 17.
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Apo0s o recozimento a 900 °C, foi observada uma reducdo significativa na contribuicéo
do endurecimento associado aos contornos de gréo, devido ao aumento do tamanho medio
dos grédos, conforme apresentado na Tabela 5. No entanto, inesperadamente houve uma
contribuicdo de outros fatores que compdem 0 parametro oo, resultando em valor
aproximadamente equivalente ao obtido pelo endurecimento por solugdo solida oss. Este
resultado diverge em relaco ao obtido por Klimova et al.?®, em que as contribuictes
para o limite de escoamento da liga ap6s o recozimento a 900 °C foram exclusivamente
por endurecimento por solucédo sélida e pelos contornos de gréo (Hall Petch). Contudo, é
importante ressaltar que o limite de escoamento obtido pelos autores foi inferior ao
encontrado no presente estudo, sendo 270 MPa e 356 MPa, respectivamente. Uma
explicacdo plausivel para essa diferenca reside na suposicéo da presenca de precipitados
Cr23Ce. Essa hipotese € embasada nos picos de difragdo relacionados a essas particulas
que foram detectados em todas as condi¢Ges de processamento analisadas por meio do
sincrotron (Figuras 20, 21, 27 e 37). Esses precipitados podem, portanto, ter permanecido
apos o recozimento a 900 °C, exercendo dessa maneira, uma contribuicdo para o

parametro oo.

Nas amostras laminadas a morno LM76 e LM90, a influéncia do tamanho de gréos (cHp)
foi aproximadamente igual ao de todas as outras condi¢cGes de processamento, com
excecdo da amostra recristalizada LF700. J& a contribuicdo de oo foi muito maior na
amostra LM90 em relacdo a amostra LM76, o que pode estar associado com um maior
encruamento da amostra laminada com 90% de reducdo. Apesar de ndo ter ocorrido a
formagdo de nanomaclas mecénicas durante a laminagdo a morno, o limite de
escoamento, principalmente da amostra LM90, foi préximo ao das amostras LF e LF500,
0 que pode estar relacionado com a presenca de particulas de segunda fase, assim como,

de subestruturas lamelares, como apresentado na analise de TEM, Figura 33.

Ja na amostra laminada a quente, comparado as amostras laminadas a frio e a morno, o
limite de escoamento foi muito menor (~ 600 MPa). provavelmente relacionado ao menor
endurecimento por deformacéo plastica durante o ultimo passe de laminacéo, em que a
amostra pode ser deformada novamente. Resultados similares foram observados por
Schmidt et al*®), Ademais, houve uma elevada contribuicdo, cerca de 360 MPa, dos

mecanismos que englobam a deformacéo e a formacéo de subestruturas. Como a amostra
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encontra-se recristalizada apos a laminagéo, como mostrado na Figura 35, possivelmente
a maior contribuicdo para o seu limite de escoamento foi a presenca de subestruturas e
precipitados ricos em cromo, possivelmente fase sigma como notado na analise de

sincrotron, Figura 37.

Com o intuito de verificar o tipo de fratura apos os ensaios de tracdo, as Figuras 49(a) a
49(c) apresentam as micrografias obtidas por MEV da morfologia da superficie da fratura
das amostras laminadas a frio (LF500, LF700 e LF900, respectivamente). As micrografias

da superficie de fratura sdo apresentadas em duas regides distintas A e B.

HV

c)L

Figura 49: (a) micrografias das superficies de fratura da amostra LF500 (b) da amostra LF700 e
(c) da amostra LF900.
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A micrografia da amostra LF500 apresenta caracteristicas de fratura semi-fragil. Nota-se
a partir da morfologia da superficie da fratura um aspecto ddctil na regido A em que pode
ser observado microcavidades (dimples). Entretanto, na regido B héa facetas de clivagem,
indicando um comportamento também fragil. Ambas as regides A e B das amostras
LF700 e LF900 apresentaram fratura com aspecto ductil, com microvazios ao longo de
toda a superficie. No entanto, a LF900 apresentou vazios de maiores dimensdes. Segundo
Hou et al. Y o tamanho desses microvazios esta relacionado com a ductilidade do
material, sendo maiores para materiais mais ducteis. Esses resultados estdo de acordo com
as curvas obtidas pelo ensaio de tracdo em que a amostra LF900 apresentou maior

alongamento até a fratura.

As Figuras 50(a) e (b) apresentam a micrografia obtida por MEV da morfologia da fratura
das amostras laminadas a morno, com micrografias do perfil e de duas regides distintas,

A e B, das superficies da fratura das amostras LM76, e LM90, respectivamente.

Figura 50: (a) micrografias das superficies de fratura da amostra LM76 e (b) da amostra LM90.

Semelhante a LF500, as amostras laminadas a morno também apresentaram
caracteristicas intermediarias entre ddctil e fragil. As micrografias das regides A de ambas

as amostras apresentam caracteristicas com aspectos ducteis da fratura enquanto as
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regides B, possuem uma caracteristica de fratura fragil por clivagem. No entanto,
observa-se uma maior quantidade de microvazios na amostra LF76 o que estd em
concordancia com o resultado obtido na curva de tensdo x deformacdo em que a amostra

resultou em um maior alongamento até a fratura comparado a condi¢do LF90.

A Figura 51 apresenta as micrografias obtidas por MEV da superficie da fratura da
amostra laminada a quente (LQ). Assim como para as outras condi¢es de laminacéo,

duas regides distintas, A e B, foram analisadas.

Figura 51: Micrografias das superficies de fratura da amostra LQ.

A superficie de fratura do corpo-de-prova da amostra laminada a quente se apresentou
com caracteristica ddctil nas duas regides analisadas, A e B, com a presenga de
coalescéncia de microvazios ao longo de toda a superficie. Este resultado também esta
em concordancia com a curva de tensdo x deformacdo onde ocorreu uma consideravel

deformacéo plastica antes da fratura da amostra.
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6 CONCLUSOES

No presente estudo, a liga de alta entropia CrMnFeCoNi foi submetida a processos
termomecanicos - laminacdo a frio com recozimento subsequente a uma faixa de
temperatura de 400 °C a 900 °C, lamina¢do a morno a 500 °C e laminacgdo a quente a
1000 °C. As seguintes conclusdes foram obtidas:

A microestrutura da amostra laminada a frio permaneceu muito deformada apo6s o
recozimento em temperaturas inferiores a temperatura de recristalizagdo com uma
elevada densidade de discordancias e presenca de nanomaclas mecanicas que se
formaram durante a laminacdo. A recristalizacdo da liga teve inicio ap6s o recozimento a
650 °C e se completou a 700 °C. Apds o recozimento a 800 °C a microestrutura
permaneceu igual a obtida a 700 °C, e a 900 °C houve um elevado crescimento de gréos.

J& nas amostras laminadas a morno a 500 °C ocorreu a recuperacdo dindmica da
microestrutura, o que resultou em um alivio na densidade de discordancias e grdos mais
grosseiros comparado a amostra laminada a frio. Durante a laminacdo ndo houve a
formag&o de maclas mecanicas provavelmente devido ao aumento da EFE que favoreceu

a deformacéo por escorregamento de discordancias em detrimento da maclagédo mecanica.

J& na laminacédo a quente a 1000 °C além da recuperacdo dindmica também ocorreu a
recristalizacdo dinamica resultando em grdos equiaxiais e com dimens@es proximas da
amostra bruta conformada por spray. Observou-se a formacao de maclas de recozimento,
mas nanomaclas mecanicas também ndo se formaram durante a laminacdo devido ao

aumento da EFE.

As diferentes temperaturas de laminagdo resultaram em flutuagdes quimicas na liga
CrMnFeCoNi. Nas amostras laminadas a morno e a quente, observou-se a formacéao de
particulas de segunda fase na matriz com altos teores de Cr, além dos picos de difragdo
na andlise de sincrotron relacionados com carbonetos de cromo M23Ce. Ja nas amostras
laminadas a frio ndo se detectou precipitados nas analises microestruturais, apenas picos
relacionados a M23Cs N0 sincrotron, o que pode estar relacionado com uma fracdo
volumétrica minima desses precipitados. Ademais, em todas as condi¢cdes de

processamento detectou-se a formacéo de dxidos MnCrOa.
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A laminacdo a frio resultou em elevada resisténcia mecénica e baixa ductilidade. Apds o
recozimento subsequente, houve um aumento da ductilidade e reducdo da resisténcia a
medida que a temperatura do recozimento aumentou. No entanto, um aumento na dureza,
assim como no alongamento até a fratura foi observada ap6s o recozimento a 500 °C. Os
mecanismos que influenciaram o endurecimento do material apds o tratamento térmico

nessa temperatura ainda permanecem incertos.

A laminag&o a morno em ambas as redugdes, resultou em uma boa sinergia de resisténcia
e ductilidade. A amostra laminada na mesma reducao das amostras laminadas a frio, teve
uma pequena reducdo no limite de escoamento, mas um alongamento até a fratura
significativamente maior que aquelas recozidas abaixo da temperatura de recristalizacéo.
J& amostra laminada com maior redugdo apresentou um limite de escoamento préximo e
maior dureza em relacdo a amostra LF500, provavelmente devido a presenca de
subestruturas lamelares e de particulas de segunda fase a0 mesmo tempo em que resultou
em uma maior deformacéo plastica até a fratura o que pode estar associado a recuperagao
estatica e dindmica da liga.

A laminacdo a quente resultou em um maior limite de escoamento em comparagdo com
as amostras laminadas a frio e recozidas em temperaturas elevadas, como a LF700 e
LF900 e maior ductilidade que a LF700. A possivel formacao de fase sigma rica em Cr,
pode ter contribuido para o aumento da resisténcia do material. Essa condi¢do também
resultou em um elevado alongamento até a fratura, 0 que pode estar associado com 0s
alivios de tensbes de deformacdo através da recuperacdo e recristalizacdo estatica e

dindmica.

O estudo conclui que a laminacdo a frio pode aumentar o endurecimento por trabalho a
frio, melhorando a resisténcia, mas geralmente reduz a ductilidade. A laminacéo a frio
seguida de recozimento pode oferecer uma boa combinacdo de resisténcia e ductilidade,
mas requer passos adicionais de processamento. Por outro lado, a laminagdo a morno a
500 °C, com uma reducdo de espessura de 90%, permite alcancar uma combinacdo de
resisténcia e ductilidade através da formacéo de particulas de segunda fase e subestruturas
lamelares, sem a necessidade de recozimento subsequente. Além disso, esse processo

suprime a formacéo de nanomaclas, permitindo maiores deformagdes. O estudo também
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destaca que o processamento adaptado de ligas multicomponentes, como na laminacéo a
morno, pode proporcionar combinacdes de resisténcia e ductilidade que de outra forma
sO poderiam ser obtidas em multiplas etapas de deformacéo e recozimento subsequente,
proporcionando, portanto, um caminho significativamente mais eficiente para melhorar

as relacdes entre estrutura e propriedades desses materiais.

7 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS
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Avaliar através de técnicas de microscopia mais avangadas o fenémeno que cauda o
aumento da dureza e resisténcia mecéanica da liga CrMnFeCoNi laminada a frio com

recozimento subsequente a 500 °C.

Caracterizar a estrutura cristalina dos precipitados presentes nas amostras laminadas a

morno e a quente.

Investigar mais detalhadamente a contribuicdo de cada mecanismo de endurecimento no

limite de escoamento da liga submetida a diferentes temperaturas de laminagé&o.

Estudar as caracteristicas microestruturais e as propriedades mecanicas da liga

CrMnFeCoNi laminada a morno e a quente com subsequente recozimento
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Apéndices

(1) Dados da laminagé&o a frio com 76% de reducéo

Passes Espessura |Redugdo GAP Reducdo
n mm % mm %
0 13,75 13,06 5
1 13,63| 0,87272727 12,26 10
2 12,65| 7,19002201 11,38 10
3 11,92 | 5,77075099 10,73 10
4 11,3] 5,20134228 10,17 10
5 10,57 | 6,46017699 8,64 15
6 9,35 11,5421003 7,94 15
7 8,62 | 7,80748663 7,32 15
8 8,06 | 6,49651972 7,25 10
9 7,9| 1,98511166 6,32 20
10 7,2| 8,86075949 5,76 20
11 6,61 | 8,19444444 5,29 20
12 6,18 | 6,50529501 4,63 25
13 5,59 9,54692557 4,19 25
14 5,21 6,79785331 3,9 25
15 4,85| 6,90978887 3,63 25
16 4,56 | 5,97938144 3,42 25
17 4,32 5,26315789 3,24 25
18 4,1 5,09259259 3,07 25
19 3,95| 3,65853659 3,07 23
20 3,84 | 2,78481013 3,07 21
21 3,84 0 2,88 25
22 3,7| 3,64583333 2,77 25
23 3,63| 1,89189189 2,72 25
24 3,52 3,03030303 2,64 25
25 3,45| 1,98863636 2,58 25
26 3,37| 2,31884058 2,58 23,5
27 3,32| 1,48367953
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(2) Dados da laminagdo a morno com 76% de reducéo

Passes Espessura |Reducgao GAP Reducdo

n mm % mm %
0 13,32 12,15 10
1 13,2|0,900900901 11,88 10
2 13,1|0,757575758 10,48 20
3 11,2|14,50381679 8,96 20
4 9,2(17,85714286 7,36 20
5 7,75 15,76086957 6,2 20
6 6,6|14,83870968 5,28 20
7 5,7113,63636364 5,13 10
8 5,415,263157895 4,86 10
9 5,311,851851852 4,24 20
10 4,6 13,20754717 3,68 20
11 4113,04347826 3,2 20
12 3,52 12 2,88 18
13 3,18 9,659090909 0 0
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(3) Dados da laminagéo a morno com 90% de reducéo

Passes Espessura |Reducgao GAP Reducdo
n mm % mm %
0 12,64 11,38 10
1 12,3| 2,6898734 11,07 10
2 11,8| 4,0650407 9,44 20
3 9,5 19,491525 7,6 20
4 7,8 17,894737 6,24 20
5 6,5| 16,666667 5,2 20
6 5,55| 14,615385 4,44 20
7 4,76 | 14,234234 4,28 10
8 4,44 6,7226891 3,99 10
9 4,2 | 5,4054054 3,36 20
10 3,6| 14,285714 2,88 20
11 3,18 | 11,666667 2,54 20
12 2,8| 11,949686 2,29 18
13 2,46| 12,142857 1,96 20
14 2,26| 8,1300813 1,8 20
15 2| 11,504425 1,6 20
16 1,82 9 1,45 20
17 1,78| 2,1978022 1,42 20
18 1,54| 13,483146 1,23 20
19 1,48| 3,8961039 1,18 20
20 1,38| 6,7567568 1,1 20
21 1,32| 4,3478261 1,05 20
22 1,28| 3,030303 0 0
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(4) Dados da laminagéo a quente com 90 % de reducdo

Passes Espessura | Redugdo | Gap

mm % mm
13,08 0% 11,77
1 12 8% 10,8
2 10,95 8,75% 9,85
3 10 8,67% 9
4 9,15 8,50% 8,23
5 8,4 8,19 6,72
6 7| 16,67% 5,6
7 58| 17,14% 4,64
8 49| 15,51% 3,67
9 4| 18,36% 3
10 3,3 17,5 2,47
11 2,85 13,63 2,14
12 2,4 15,79 1,68
13 2,05 14,58 1,43
14 1,7 17,07 1,19
15 1,55 8,82 1,08

16 1,32 14,93
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AnNexos

(1) EBSD amostra bruta conformada por spray (b) MEV amostra laminada a frio.




