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INFLUENCIA DO PROCESSAMENTO TERMOMECANICO NAS
PROPRIEDADES MECANICAS E NA FRAGILIZACAO PELO
HIDROGENIO DA LIGA 718

Maisa Conceigao Siqueira

Dezembro /2019

Orientador: Leonardo Sales Aratijo D.Sc.

Curso: Engenharia de Materiais

O presente trabalho aborda a influéncia de diferentes rotas de processamento na
microestrutura da superliga de niquel Inconel 718 e, consequéntemente, em suas
propriedades mecanicas, dando atencdo ao efeito do hidrogénio. Para caracterizar
geometricamente os contornos especiais foi escolhido o modelo CSL (coincidence
site lattice). A caracterizagio foi realizada ap6s os diferentes processamentos termo-
mecanicos através do EBSD. Adicionalmente, foi realizada a anélise da deformacao
plastica com uso do KAM (kernel average misorientation). Os resultados mostraram
que as amostras processadas a partir de ambas as condi¢bes de processamento
termomecénico iterativo: com laminacdo a frio e laminagdo a quente, foram
efetivas no aumento da fracao dos contornos de baixa energia. O melhor resultado
promoveu o aumento de 56% na fracdo de contornos especiais. Além disso, as duas
rotas resultaram em aumento no tamanho de grao das amostras. Adicionalmente,
foram realizados ensaios de tracao para avaliar a influéncia da microestrutura e do
hidrogénio nas propriedades mecanicas. Observou-se que todas as amostras tiveram
reducao nos valores da tensao de ruptura e limite de resisténcia apds hidrogenadas,
como esperado. Porém, em relacdo a ductilidade, a amostra laminada a frio sofreu
maior influéncia, com 33,6% menos deformacgao até a fratura, enquanto a amostra

laminada a quente teve reducao de 25%.

Palavras-Chave: Liga 718, Processamento Termomecanico, Superliga, Meso-

textura, Niquel.



Abstract of the Undergraduate Project presented to Poli/COPPE/UFRJ as a partial

fulfillment of the requirements for the degree of Materials Engineer.

THE INFLUENCE OF THERMOMECHANICAL PROCESSING ON
MECHANICAL PROPERTIES AND HYDROGEN
EMBRITTLEMENT OF ALLOY 718

Maisa Conceicao Siqueira

December /2019

Advisor: Leonardo Sales Aratjo D.Sc.

Course: Materials Engineering

This study addressed the influence of processing routes on the alloy 718 mi-
crostructure and mechanical properties giving attention to the hydrogen effects. The
model used to classify the grain boundaries was the CSL (coincidence site lattice).
The characterization of the grain boundary character distribution was performed
via EBSD analysis for each processing route. In addition, the plastic strain was
estimated by KAM (kernel average misorientation). The results show that the it-
eractive processing routes with cold and hot rolling could effectively increase the
fraction of special, low energy, grain boundaries. The best result promoted an in-
crease of 56% in the fraction of the special boundaries. Furthermore, after both
processing routes the average grain size became larger. In addition, the tensile test
was carried out to obtain the mechanical properties and as a result a decrease was
observed for both yield and ultimate tensile strength for all the samples. However,
regarding the ductility result it is interesting to notice that the cold rolled sample
presented the highest loss with 33, 6% less deformation before the fracture while hot
worked sample presented 25%.
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Capitulo 1

Introducao

As superligas de niquel representam uma das classes de materiais mais importan-
tes para a engenharia, podendo ser aplicadas a uma grande variedade de condigoes
de servico. Sao consideradas ligas de alto desempenho, podendo suportar longos
periodos em condigoes criticas: meios corrosivos, altas tensoes e temperaturas ex-
tremas, muitas vezes superiores a 0,7 da temperatura de fusdo [I]. Contudo, os
requisitos de desempenho e confiabilidade dos equipamentos sao crescentes e, dado

isso, ainda existe grande interesse em seu desenvolvimento.

Dentre as superligas, as que mais se destacam sao as de niquel. Principalmente,
a superliga 718, comercialmente conhecida como Inconel 718, marca registrada da
International Nickel Corporation (Inco). Ela encontra uma larga gama de aplicagoes
no setor aeroespacial, nuclear e na industria de 6leo e gas que sdo, naturalmente,
setores que demandam um maior grau de desenvolvimento dos materiais utilizados.
Além disso, é responsdvel por mais de 50% da producao das superligas desde sua
criacdo em 1959 [2]. Seu destaque se da pela boa conformabilidade e excelente
soldabilidade, resultantes das maiores adi¢cdes de niébio e de ferro, estando por
isso menos susceptivel ao trincamento pos-soldagem em relagao a outras superligas
de niquel [3]. Suas excelentes propriedades sdo obtidas através de processamento
termomecanico, sendo que a precipitagao das fases metaestaveis ' e 4" é o fator que

mais contribui para seu endurecimento.

Existem diversas formas de buscar a otimizacao das propriedades da liga como,
por exemplo, melhorando o processo de fabricacao [4, B]. Nesse sentido, estudos
sugerem que melhores propriedades podem ser obtidas com processamentos termo-
mecanicos que resultem no aumento dos chamados contornos especiais”[6Hg]. Os
estudos relativos a modificacao da cristalografia dos contornos de grao surgiram ha
mais de 30 anos com objetivo de melhorar propriedades suscetiveis a fenomenos

intergranulares, que envolvem uma distribuicao caracteristica de contorno de grao



desejavel e alta fracao de contornos especiais [9]. Esse projeto, posteriormente, ficou
conhecido como Engenharia de Contorno de Grao”. A maioria das pesquivas sobre
os contornos, utilizou o conceito de processamento iterativo para obter material com

alta fracao de contornos 3".

Visto isso, o presente trabalho tem como objetivo investigar o aumento percentual
de contornos de baixa energia, ou contornos especiais”, através do estudo da evolucao
da mesotextura em funcao de diferentes rotas de processamento, com laminac¢ao
frio e a quente. Pois, para esta ultima, ainda nao existe um consenso quanto a
efetividade no aumento desses contornos. Os efeitos das duas rotas na formacao de
contornos especiais foram avaliados com o uso de EBSD e o grau de deformacao
microestrutural também foi avaliado, com o uso do Kernel Average Misorientaion
(KAM). Além disso, foi analisada a correlagdo entre a presenca de hidrogénio, as

propriedades mecanicas da liga e a microestrutura resultante do processamento.

Na analise dos resultados, foi notéria a evolucdao da microestrutura no que tange
o aumento percentual da fracdo de contornos 3" em relacdo a amostra como re-
cebida (CR), tanto para a amostra laminada a frio (LF) quanto para laminada a
quente (LQ). Além disso, foi observado que na presenga de hidrogénio o efeito mais
evidente foi a perda de ductilidade, com a maior perda sofrida pela amostra LF.
Os resultados também possibilitaram a identificacao das regices preferenciais de de-
formacgao através do KAM. Nesse sentido, as amostras hidrogenadas apresentaram
concentragao de deformagao nos contornos de grao e ao redor das particulas e aglo-
merados de carbetos MC, enquanto nas amostras nao hidrogenadas a deformacao se
deu preferencialmente nas maclas, contornos de grao, entornos dos carbetos e nas

linhas de deslizamento cruzado correspondentes & dire¢ao (111).



Capitulo 2

Revisao Bibliografica

2.1 Liga 718

A liga 718 veio com a proposta de ser um material para estruturas soldadas de
alta resisténcia e custo competitivo. Pouco depois de apresentada pela divisao de
ligas da Inco, em 1959, a Pratt Whitney reconheceu sua combinac¢ao tnica de
atributos: resisténcia, soldabilidade e fabricabilidade. Em 1962, a prépria Pratt
Whitney emitiu sua primeira série de especificacoes, feita de forma acelerada, uma
vez que existia uma necessidade critica para sua aplicacao inicial. Seu uso industrial
comegou em 1965.]10, [11]

A partir de ensaios de soldabilidade, descobriram que ela apresentava uma impor-
tante melhoria em relagao as outras ligas endurecidas por precipitacao, que apresen-
taram problemas de trincamento por envelhecimento pés soldagem. Além disso, sua
alta resisténcia em temperaturas moderadas permitiu que sua aplica¢ao se estendesse

para turbinas aeronduticas e a gés [4], [12].

Até que se obtivesse a liga 718, ocorreram diversos ajustes na composi¢ao da
mesma. A partir da figura [2.1, é possivel observar a evolucao de diversas ligas de
niquel, com destaque para o desenvolvimento da liga 718. Podemos observar que a
liga 718 contém significativa quantidade de Fe, Cr, Nb e Mo, além de Ti e Al. Esses

ultimos, aparecem em menor quantidade na liga [11].

Os avancos das ligas nao se limitaram aos ajustes dos elementos de liga. A evolucao
das superligas se deu também pelo desenvolvimento de novas tecnologias e melho-
rias nas tecnologias ja existentes, o que refletiu no desenvolvimento dos processos
de fabricagao. Adicionalmente, a combinacao e ordem correta dos processos, selecao

de matéria prima e maior controle dos parametros de processo possibilitaram a



fabricacdo de ligas com menor teor de impurezas e com microestruturas mais ho-

mogéneas. [4, [5].
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T 400 903,907,909/ | 36,42 Duranickel 301 s
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@ Cu ca Fe
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Figura 2.1: Desenvolvimento das ligas forjadas e o fluxo de desenvolvimento para a
superliga 718 [13].

2.2 Composicao e Propriedades

2.2.1 Composicao

As ligas a base de niquel possuem maior tolerancia a elementos de liga em solugao
solida, se comparadas aos acos inoxidaveis e outras ligas de ferro. Mas, visto que
o niquel é um metal com estrutura CFC e possui, portanto, baixa taxa de difusao,
mesmo com a maior tolerancia aos elementos de liga, é capaz de manter boa estabili-
dade metalirgica em altas temperaturas. Esses fatores levaram ao desenvolvimento
de ligas a base de niquel com multiplas adi¢oes de elementos de liga para que se
alcancasse resisténcia a diversos ambientes corrosivos. A liga 718, a exemplo do ex-
posto, possui uma composicao complexa. A tabela [2.2.1 mostra a delimitagdo para
a adicao de cada um dos elementos que compoem a liga [I4]. Abaixo, estd descrito

a funcao dos principais elementos quimicos presentes na liga 718:



e Cromo - Aumenta a resisténcia a corrosao, endurece a liga por solugao soélida

e age como formador de carbeto. Porém, promove a formacao de fases frageis.

e Ferro - Reduz o custo ao substituir parte do niquel. No entanto, promove a

formacao de fases frageis e piora as caracteristicas anticorrosivas.

e Nidbio - Forma o precipitado metaestavel v’ e endurece a liga por solucao
solida. Substitui parcialmente o aluminio na fase 7/, atrasando o seu coa-
lescimento. E formador de carbetos e carbonitretos. Reduz a resisténcia a

oxidagao.

e Molibdénio - E endurecedor por solugao sélida e tende a aumentar o méodulo
de elasticidade. Reduz o coeficiénte de difusdo dos outros elementos da matriz
e forma carbetos. Promove a formacao de fases frageis e reduz a resisténcia a

oxidacao.

e Alumfnio - E formador de ~" e também da camada protetora de Al;Os, au-
mentando a resisténcia a corrosao e oxidacao até 950°C. Além disso, é um

endurecedor por solugao sélida.

e Titanio - Substitui o aluminio na fase 4’ e o niébio na fase +”, aumentando a
proporcao de 7' e 7. Age como formador de carbeto e carbonitreto. Aumenta
o parametro de rede de 4 e o grau de desarranjo (mismatch), acelerando o seu

coalescimento. Promove a formagao de fases frageis.

Os elementos quimicos presentes na superliga Inconel 718 podem ser divididos

em algumas categorias de acordo com sua funcdo e posi¢ao na tabela periddica:

e Elementos que formam solugdes sélidas substitucionais na matriz austenitica,
pertencem aos grupos V A; VI A e VIII A: Fe; Cr; Mo.

e Elementos que contribuem a formacao de precipitados, pertencem aos grupos
IIT A; IV A e V A: Al; Ti; Nb.

e Elementos que formam carbonetos: Cr; Mo; Nb; Ti.
e Elementos que segregam em contornos de grao: B; C.

e Elementos que formam 6xidos superficiais protetivos e aderentes: Cr; Al



Tabela 2.1: Faixa de composi¢ao quimica (% em peso) da liga 718 [15]

Ni Cr Nb+Ta Mo Ti Al Co B Mn Si P C S Cu Fe

Min 50 17 4.75 2.800.650.20 - - - - - - - - 246

Max 55 21 5.50 3.30 1.15 0.80 1.0 0,006 0.35 0.35 0.015 0.08 0.015 0.30 11.134

2.2.2 Propriedades Mecanicas

As propriedades mecanicas da liga dependem, naturalmente, da condi¢ao em que
a mesma se encontra. Para a maioria de suas aplicagoes, a liga 718 é endure-
cida por solugao sélida e precipitagdo. Seu endurecimento se da pela precipitagao
das fases secundarias 7' e 4" na matriz v. A precipitacao dessas fases compostas
de niquel-(titanio/aluminio/niébio) é induzida por tratamento térmico na faixa de
temperatura compreendida entre (593,3 — 815,5) °C. Para que essa reagdo ocorra
adequadamente, os agentes de envelhecimento (titanio/aluminio/niébio) devem es-
tar dissolvidos na matriz. Caso esses elementos formem outras fases ou se combinem
de outra forma, a resisténcia da liga nao atingird o valor adequado [16]. Seguem

abaixo dois tratamentos térmicos comumente aplicados a liga 718:

e Endurecimento por solucao sélida a (926,6—1010) °C seguido por resfriamento
rapido, geralmente em &agua, e endurecimento por precipitacao a 718,3°C
por 8h, com resfriamento no forno a 621,1°C, mantendo-se a temperatura

de 621,1°C por 18h, seguido por resfriamento ao ar.

e Endurecimento por solugao sélida a (1037, 7—1065, 5) °C, seguido por témpera,
geralmente em agua. Tratamento térmico de precipitagao a 760 °C por 10h,
resfriamento ao forno a 648,8°C, com 20h de tempo de recozimento seguido

por resfriamento ao ar.

O primeiro tratamento descrito resulta na maior resisténcia a temperatura ambi-
ente. Além disso, promove a maior resisténcia a fadiga. Materiais nessa condicao,
encontram os requisitos minimos mostrados na tabela [2.2] onde o sobrescrito (a)

indica que a propriedade ¢é valida até 0,635mm de espessura:

Tabela 2.2: Propriedades Mecénicas. Adaptada de [16].

Propriedade Temp. Ambiente 648°C
Tensao de Escoamento, MPa 1034 965*
Resisténcia a tragcao, Mpa 1241 7922
Dureza Rc 36 ou equivalente -




2.3 Fases

Nas ultimas décadas, aumentou significativamente o interesse nas superligas de
niquel devido as suas excelentes propriedades em altas temperaturas [17]. Nesse con-
texto, a precipitacao de fases intermetélicas na liga 718 vem sendo extensivamente
estudada. Com isso, observou-se que os principais precipitados que contribuem

para sua resisténcia em altas temperaturas sao as fases metaestéaveis +'(Niz(71, Al))
e ’)/H(NZng)

Contudo, além das fases acima, devido a grande quantidade de elementos presentes
na liga, existe uma série de outras fases presentes em sua matriz. As principais fases

presentes na liga 718 sao:

Matriz Austenitica: E a fase continua, com estrutura CFC, onde as demais fases

residem. Apresenta quantidades significativas de ferro, cromo e molibdénio.

~': E umas das fases endurecedoras da liga. Porém, possui efeito de endurecimento
menor que a fase +”. Possui estrutura ctubica de face centrada, com parametro de
rede apenas 1,5% maior que o pardmetro de rede da matriz. Sua forma varia de
esférica para cibica com o aumento do desajuste (mismatch) ~'/y em relagao a
matriz e seu tamanho varia com o tempo de exposicao e temperatura. Sua formagao
se da durante o resfriamento ou tratamento térmico na faixa entre 600 e 925°C. Nas
temperaturas mais baixas, surgem os menores precipitados. Sua fracao volumétrica

na liga é da ordem de 4%, contra cerca de 15% da fase v";

~": E a fase que desempenha a maior influéncia no endurecimento da liga. E
metaestavel, coerente com a matriz e possui estrutura tetragonal de corpo centrado.
Possui morfologia de discos elipsoidais. E formada durante o resfriamento ou trata-
mento térmico na faixa entre 600 e 980°C. Além disso, tem grande importancia para
as excelentes propriedades da liga em altas temperaturas devido, principalmente, as
deformagoes de coeréncia geradas e numero limitado de sistemas de deslizamento.
Essa deformacao, coerente, induz uma cinética de formacao lenta. Dessa forma, o
alivio de tensoes pode ocorrer antes do endurecimento por precipitacdo, evitando
o surgimento de trincas, o que favorece sua excelente soldabilidade. A figura [2.2]
exibe a morfologia das fases 7' e 7” obtida através de microscopia eletronica de
transmissao (MET).



Figura 2.2: Microscopia em MET mostrando a morfologia das fases 7' e 4" dispersas
na matriz [18].

d (NigNb): A precipitagao da fase ¢, resulta na diminuigao da resisténcia mecénica
da liga. E uma fase variante da fase ~". A imagem feita através de microscopia
eletronica de varredura (MEV), exemplifica uma das suas possiveis morfologias. Ela
é uma fase incoerente com a matriz vy e, normalmente, é observada em condigoes
de super envelhecimento. Além disso, tem estrutura cristalina ortorréombica e orde-
nada e sua precipitagdo pode ocorrer as expensas de " ou diretamente na matriz.
A fase § pode precipitar durante a solubilizagao, entre 900 e 1000°C, apresentando
morfologia de precipitados coalescidos e esferoidizados e durante o envelhecimento,
em temperaturas proximas a 750°C. Nesse tltimo caso, apresenta-se como agrupa-

mentos continuos nos contornos de grao.

Figura 2.3: Microscopia em MEV mostrando a morfologia da fase ¢ na In718 apds

tratamento térmico de envelheciment a 680 graus Celsius por 100h [1§].

Carbetos MC (TiC, NbC): Sao estaveis até aproximadamente 1250°C. Apresentam

estrutura cibica e morfologia globular, ocorrendo preferencialmente nos contornos



de grao. Sao formados durante a solidificagao da liga.

Fase Laves ((Ni,Cr, Fe)o(Nb, Mo,T4)): Possui estrutura hexagonal. Pode ser
formada em funcao da segregacao de niébio durante solidificacdo ou soldagem ou

apos exposicao prolongada a alta temperatura. Sao estaveis até 1163 °C.

2.4 Processo de laminacao

A conformacao dos metais refere-se a um grupo de métodos de fabricagdo no qual
é possivel prover uma forma desejada a uma peca por meio de deformacao plastica,
sem alteragoes na massa ou composi¢do da peca de trabalho [19]. Os métodos de
deformagcao podem ser classificados de acordo com o tipo de tensao, podendo ser de-
formagcao por: compressao, tragdo e compressao, tragao, dobramento e cisalhamento
ou a classificacao do processo de conformacgao pode se da pela utilizagao, ou nao, de

aquecimento.

e Conformagao a quente: ¢ realizada sob condig¢oes de temperatura e taxa de
deformacao que permitam a ocorréncia de processos de recuperacao simulta-
neamente a deformacao. Nos metais com menor energia da falha de empilha-
mento (cobre, niquel, ago inoxidavel austenitico), a energia de ativagdo para
amolecimento em trabalho a quente é superior a de fluéncia. O processo de
amolecimento para estes metais € a recristalizacdo dinamica. O encruamento e
a microestrutura produzida durante a deformagao sao rapidamente eliminados
pela formagao de novos graos mediante processo de recristalizacao dinamica.
Com isso, é possivel obter largas deformacoes com tensoes relativamente bai-
xas [11, 20]. Orowan sugeriu que para uma dada velocidade de laminagao, a
temperatura na qual o processo de laminagao pode ser considerado a quente
(ordem da temperatura de recristalizacdo do metal) esta entre % e % da sua
temperatura absoluta de fusdo (em graus Kelvin). O processo de laminagao a
quente também pode ser considerado como sendo as operagoes de conformagao
efetuadas numa temperatura tal que, apds certa deformacao, estabelece-se um
equilibrio entre as velocidades de encruamento e de amaciamento de um metal.
Dessa forma, o efeito do encruamento nao se acumula e a deformacao ocorre
com uma tensao de escoamento sensivelmente constante, caso a velocidade de
deformacao seja constante. Por outro lado, a tensao de escoamento aumenta
com a velocidade de deformacao, uma vez que materiais deformados a quente

se comportam, até certo ponto, como um liquido viscoso [21].

e Conformagao a frio: é realizada sob condigoes onde os processos de recuperacao

nao sao efetivos, resultando em encruamento do material e consequente au-



mento na resisténcia e decréscimo de ductilidade [20]. A deformagcao induzida
pela laminacao a frio pode determinar o desenvolvimento, crescimento e a ori-
entacao dos nicleos que originardo os graos durante o recozimento [37]. A
laminacao a frio da liga 718 também pode ser utilizada em conjunto com os
tratamentos térmicos usuais para alteragao das caracteristicas de recozimento
e da formacao dos precipitados, nao induzindo apenas a precipitacdo de ~”

como também a transformagao de " para 0 [22].

Mesmo em altas temperaturas, as superligas de niquel possuem alta re-
sisténcia mecanica, o que as tornam especialmente dificeis de serem laminadas.
O desbaste é normalmente realizado em temperaturas préximas a temperatura
de pico de ductilidade, em conjuntos de caldeiras de laminac¢ao extremamente
robustas, de maneira a prover as altas tensoes necessarias a deformagao da
liga. Dado a estreita faixa de temperaturas de trabalho das superligas, o con-
trole desta variavel é fundamental para evitar sobrecarga nos equipamentos e

alteracoes indesejadas no material [23].

2.4.1 Influéncia da deformacao a quente na precipitacao das

fases 7" e 0 da liga 718.

O conceito de engenharia de contorno de grao envolve a determinagao de pro-
cessos termomecanicos a partir dos quais a microestrutura e, mais precisamente, a
estrutura dos contornos pode ser controlada [24]. O principio geral é promover a
formacgao de contornos de grao “especiais”, os quais conferem melhores propriedades
aos materiais policristalinos [25H28]. Diversos estudos, lidando principalmente com
materiais com baixa energia de falha de empilhamento [9, 29-32] reportaram que
processamentos termomecanicos especificos, geralmente contendo ciclos multiplos,
podem modificar a distribui¢do caracteristica dos contornos de grao, bem como
melhorar propriedades como: resisténcia a fluéncia, tempo de vida em fadiga e duc-
tilidade. Entretanto, a definicdo de contornos “especiais” é fonte de controvérsias.
Estudos anteriores definem como sendo contornos com 3 < 29 [33]. Por outro lado,
estudos mais recentes focaram nos contornos de macla, representados por X3", onde
(n) é o grau de geragdo da macla [34]. Qualquer que seja o critério usado para
os contornos especiais, duas principais dire¢oes vem sendo seguidas para a selecao
dos parametros termomecanicos relativos ao conceito de engenharia de contorno de
grao: deformagao por ciclo abaixo ou acima da tensao critica, para desencadear a

recristalizacao estatica entre os ciclos [35].
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Hongjun Zhang et al [36], estudaram o efeito da deformacao a quente na preci-
pitacdo das fases 7" e § na liga 718 durante a deformacéao e tratamento isotérmico.
Eles concluiram que a deformagao a quente teve forte influéncia quanto a cinética
de formacao das fases 7" e §. Apds a deformacao, a 800°C e 900°C, o pico de
precipitagao para 7" se deslocou para temperaturas mais baixas, 742°C e 735°C
respectivamente. Por outro lado, o pico de precipitacao da fase d se deslocou no sen-
tido oposto e as temperaturas equivalentes ao pico foram, respectivamente, 941 °C e
943°C. Além disso, o comportamento de precipitacao das fases 7" e § foi governado
pela deformacao e tratamento isotérmico aplicado nas temperaturas correspondentes
a temperatura de precipitacao das mesmas. A 800 °C, a microestrutura foi composta
de precipitados em forma elipsoidal, de disco e formas irregulares com tamanhos va-
riando de 80nm a 440nm no interior dos graos e de particulas ultrafinas e dispersas
de +”. Ja em relacdo a temperatura de 900 °C, a precipitacdo de § foi favorecida
pelo efeito da recristalizagao parcial estatica, de forma que um nimero excessivo
de precipitados de formato granular, de disco e de agulha foram gerados durante o
perido de até 1h.

2.4.2 Efeito da laminacao a frio na cinética de precipitacao

das fases intermetélicas 7’ e § na liga 718

Nas ultimas décadas, o interesse na liga 718 teve grande disseminacao devido as
suas excelentes propriedades em altas temperaturas [37]. Com isso, a precipitagao de
fases intermetalicas vem sendo intensivamente estudada. Nesse contexto, descobriu-
se que os principais precipitados que contribuem com a alta resisténcia da liga em
altas temperaturas sao: NizNb, fase coerente ciibica de corpo centrado, 7", e Niz(Al,
Ti), fase coerente cubica de face centrada, 7/, sendo 7" a principal delas. Outra fase
intermetalica frequentemente presente na liga é a fase 9, ortorrémbica e incoerente
38, 139].

A fase 4", precipita em temperaturas proximas a (600—900) °C e a fase § surge em
temperaturas compreendidas entre (750 —1020) °C. Com o aumento da temperatura
ou tempo de envelhecimento, v" pode se tornar grosseira ou se transformar na fase
de equilibrio § [40H42]. Tal mudan¢a na microestrutura influencia as propriedades
mecanicas e térmicas da liga devido a natureza, morfologia e cinética de formacao
da fase d, que muitas vezes define a temperatura e o tempo limite para aplicagoes
em altas temperaturas da liga 718 [43]. Além disso, Cheng et al. [44], sugeriram
que a quantidade apropriada de 0 pode desempenhar uma funcao significante nas
propriedades mecénicas da liga 718, principalmente na reducao da sensibilidade ao

entalhe. Slama et al. [41], reportaram que particulas grosseiras de 4" resultaram no
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declinio de propriedades mecénicas, tal como fragilizacao.

Visto isso, Yunpeng Mei et al. [45] investigaram o efeito da laminagéo a frio na
cinética de precipitacdo das fases intermetdlicas na liga 718 em solugao solida. O
principal objetivo foi estudar a influéncia da laminacao a frio na cinética de preci-
pitacdo e evolucao da morfologia das fases intermetdlicas a fim de obter um grau
6timo de laminagao capaz de prover excelente microestrutura e propriedades.Na
pesquisa foram usadas chapas com espessura de 10mm. Essas chapas foram com-
pletamente solubilizadas a 1050 °C por 1h e temperadas em agua. Na sequéncia,
quatro tiras foram obtidas da chapa de 10mm, com 0 (ndo laminada a frio), 25, 55 e
70% de reducao da espessura através de multiplos passes de laminacao a frio. Além

disso, as temperaturas Tonset, 1 End € Trear foram definidas como segue abaixo:

o Tonser: ¢ a temperatura correspondente a fracao de 1% de precipitacido de

fase.
e Tr,q: éatemperatura correspondente a fracao de 99% de precipitacao de fase.

e Tp.q.i: € a temperatura correspondente ao valor maximo de % (taxa de preci-

pitagao).

As amostras da liga 718 com diferentes graus de laminagao a frio foram submetidas
a ensaios em calorimetro diferencial de varredura (differential scanning calorimetry-
DSC) nos modos is6crono e isotérmico. As amostras foram dividas em dois grupos

e dois diferentes tratamentos térmicos de envelhecimento foram conduzidos:

e Procedimento A: Envelhecida a 800°C. Por 8h. Para investigar o efeito da

laminacao a frio na precipitacao da fase +”.

e Procedimento B: Envelhecida a 600°C. Por 6h. Para investigar o efeito da

laminacao a frio na precipitagdo da fase 9.

Os resultados mostraram que para a liga submetida a ensaios is6cronos, os valores
de Tpear © Tonse: de precipitacao da fase 4” diminuiu com o aumento do grau de
laminacao de 0 a 70%, o que indica que a deformacao a frio promove a precipitacao de
~" por sua nucleacao facilitada préxima as discordancias. Por outro lado, os valores
de Tonsets Trear © TEna da fase , aumentaram e entdo diminuiram conforme o grau
de laminacao subiu de 0 até 70%, o que esta relacionado ao efeito global da falta de

atomos de Nb e recristalizacao.
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Os resultados dos ensaios isotérmicos mostraram que, para o procedimento A,
a deformacao a frio acelerou a formacao de 4" e sua morfologia foi gradualmente
esferolizada a partir da forma de disco conforme decorreu o aumento do grau de
laminacao. Para as amostras submetidas ao procedimento B, a laminacao promoveu
a precipitacao da fase J e seu formato mudou gradualmente da forma de agulha para

globular com o aumento do grau de laminacao.

2.5 Mesotextura

2.5.1 Engenharia de Contorno de Grao

A area de estudo conhecida hoje como engenharia de contorno de grao” foi pro-
posta pela primeira vez ha mais de 34 anos, visando melhorar a resisténcia de ligas
de cobre e zinco, latao, a fratura intergranular. Poucos anos mais tarde, o conceito
original foi expandido, buscandos-se melhorar também a resisténcia a corrosao in-
tergranular de materiais CFC usados em ambientes severos por meio do aumento

dos contornos especiais.

Dois casos de sucesso, atribuidos a engenharia de contorno de grao, foram im-
portantes motivadores para o desenvolvimento de novos estudos que possibilitassem
a aplicacao do conceito em outros materiais: a atenuagao de corrosao sob tensao
intergranular na liga 600 para tubos do gerador de vapor nuclear [46] e aumento
do ciclo de vida de baterias de chumbo-acido [47]. Ambos foram justificados pelo
aumento na proporg¢ao de contornos CSL de baixo angulo ¥ por meio de regimes re-
lativamente simples de deformacao e recozimento. Contudo, Randle [33] sugere que
a conectividade entre os tipos de contornos é mais importante que a fragao absoluta

de contornos especiais.

2.5.2 Coincidence site lattice (CSL)

Os contornos de grao sao de grande importancia para a microestrutura do ma-
terial. Pois, podem atuar como sitios preferenciais para diversos fenoémenos me-
talirgicos. Nesse contexto, ao longo da ultima década, a engenharia de contorno
de grao foi utilizada para melhorar propriedades dos materiais alterando a cristalo-
grafia dos contornos de grao com o objetivo de melhorar as propriedades mecanicas
e quimicas de metais policristalinos e ligas. Dentre os varios modelos propostos,
revistos no trabalho de Pinto [6], capazes de descrever a distribuicao caracteristica
do contorno de grao (GBCD), encontra-se o modelo de sitios de coincidéncia (Coin-
cidence site lattice - CSL).
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O modelo CSL é um dos mais utilizados para caracterizagao dos contornos devido
a simplicidade do seu conceito geométrico [33]. O simbolo ¥ representa a densidade
reciproca de sitios coincidentes. Para o cdlculo de X, supoe-se a interpenetracao e
translacao de duas redes cristalinas, de forma a coincidir um ponto da rede. Dessa
forma, irao coincidir mais pontos, criando uma rede de sitios coincidentes. Os valores
de X sao baixos quando existe uma grande quantidade de sitios coincidentes. Por
outro lado, quando nao ha bom ajuste entre os graos, 3 é alto. A figura [2.4] ilustra
dois tipos de relacoes entre redes de sitios de coincidéncia, Y3 e 5. Visto isso, a
distribuicao caracteristica dos contornos de grao pode ser descrita segundo o modelo

CSL da seguinte maneira:

e Contornos de baixo dngulo (X 1): apresentam desorientagdes menores que 15°;

e Contornos especiais de alto dngulo (3 < ¥ < 29): apresentam certa ordenagao

e periodicidade.

e Contornos randémicos(X > 29): apresentam nenhuma ou quase nenhuma or-

denacao e periodicidade;

A tabela apresenta angulos correspondentes a alguns dos contornos ..

Tabela 2.3: Angulos correspondentes a alguns dos con-
tornos ¥. Adaptado de [48§]

G

60

38,04
27a | 31,58
27b | 35,42
29a | 43,61
29b | 46,39

No entanto, existe uma tolerancia para as diferencas encontradas em contornos
reais. Pequenos desvios da desorientacao perfeita de um contorno CSL podem ser
acomodados pela rede, mas quando o desvio, AO, ultrapaca o critério de tolerancia,
a estrutura pode ser alterada. O critério de Brandon, equagao [2.1}, é utilizado para
calcular o desvio, A© [49]. Contudo, estudos de Palumbo e Aust, em 1900, avaliaram

uma amostra de niquel e concluiram que a equacao proposta era demasiadamente
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permissiva. A partir dai, foi sugerida uma outra equacao para o calculo do desvio

maximo, A®©, que deveria ser calculado de acordo com a equacao [49].
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Figura 2.4: Exemplos de tipos de relagoes entre redes de sitios de coincidéncia. A)
Contorno 33 (contorno de macla) é uma rotacao de 60° na diregao da diregao [111].
B) O contorno X5 é uma rotagao de 36,9° na direcao [100] [50].

AO < 15°%73 (2.1)

AO < 15°%76 (2.2)

A proporc¢ao de contornos especiais, incluindo os contornos de baixo dngulo, tem
sido tratada como fator critico para melhoria da resisténcia dos materiais a de-
gradacao intergranular na maioria dos estudos sobre ECG. Além disso, uma série
de pesquisas apresentam evidéncias de que o aumento da fracao de contornos espe-
ciais resulta na melhoria de diversas propriedades, quando comparados a materiais
com maior proporc¢ao de contornos randomicos. Abaixo, seguem alguns exemplos
de estudos que relacionam o aumento do desempenho do material com a fracao de

contornos especiais:
e aumento da resisténcia a fluéncia;
e aumento da resisténcia a corrosao sob tensao intergranular;
e aumento da resisténcia a fragilizagdo pelo hidrogénio;
e aumento da resisténcia a fratura intergranular induzida pelo oxigénio;
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e aumento da resisténcia a sensitizacao;
e aumento da vida em fadiga;
e inibicao de precipitagdo nos contornos;

e controle de propriedades elétricas e magnéticas.

Dentre os CSLs baixo ¥, o X3 é geralmente o contorno mais comum em ligas com
baixa/média energia de falha de empilhamento devido & sua propensao de formar
maclas. As maclas de recozimento caracterizam a grande maioria dos contornos CSL
do tipo ¥3n (33,39 e ¥27).

2.5.3 Meétodos para Modificagcao de Contornos de Grao.

Ha evidéncias de que maiores proporc¢oes de contornos especiais”, em especial os
contornos X3, fornecem ao material propensao reduzida a ocorréncia de fenémedos
de degradacao que sofrem influéncia da estrutura dos contornos, como: fratura
intergranular, corrosao, cavitacao e segregagao. Com base na pesquisa de trabalho de
Thomson e Randle [51], embora a cristalografia dos contornos e, consequentemente, a
proporc¢ao de contornos especiais seja governada em primeira instancia pela textura,

existem métodos secundarios. As principais metodologias seguem abaixo:

e Maclagem
Uma populacao de contornos mais favoraveis pode ser obtida pela formagao de
maclas de recozimento. Sob condi¢oes adequadas, uma macla pode promover
o surgimento de trés novos contornos, incluindo maclas coerentes e incoeren-
tes. Um contorno de macla s6 sera formado se a energia livre associada apds
sua formagao for menor que a anterior. Pinto [6] cita que os contornos X3,
229 e 27 correspondem contornos de macla primario, secundario e terciario,

respectivamente.

e Crescimento de grao
Esse mecanismo é classicamente usado para reducao da energia de contorno
do sistema. Embora a for¢a motriz para o crescimento do grao seja a redugao
da energia de superficie total dos contornos, ela nao necessariamente diminui
a energia livre de cada contorno. Apesar de indubitavelmente influeciar a
distribuicao estatistica dos contornos, esse método gealmente nao é explorado
como um método para melhorar a cristalografia dos graos. Além disso, a

maioria dos materiais requer graos menores.
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e Rotagoes de graos
Esse método tem sido observado geralmente em duas e trés dimensoes du-
rante tratamentos térmicos de baixa temperatura e tempo curto. Dadas as

constri¢oes envolvidas, geralmente é limitado as superficies.

e Rotacoes locais de rede
Ha evidéncias de rotacao ou dobramento intragranular a partir de deformacao
ou constrigoes proximas a interfaces de graos. A existéncia de métodos expe-
rimentais, suficientemente sofisticados para medi¢cao com acuracia e de forma
relativamente facil, é recente. Portanto, existe pouca informagao documentada

sobre o assunto.

e Rotacgao e recuperagao do contorno de grao
A orientacdo do plano do contorno dentro de uma dada desorientacao entre
dois graos tem um grande efeito na energia livre de contorno de grao. A rotacao
do contorno de grao pode ser assistida por recuperacao do contorno de grao,

onde as discordancias da rede sao assimiladas na estrutura do contono.

2.5.4 Distribuicao Caracteristica dos Contornos de Grao na

liga Inconel 718

Pesquisas vem sendo realizadas com intuito de melhorar as propriedades mecanicas
de ligas de niquel por meio de técnicas de processamento que resultem no au-
mento dos contornos especiais”. A baixa energia de falha de empilhamento (EFE)
e propensao a formacao de maclas de recozimento durante o processamento termo-
mecanico, sao caracteristicas da liga que servem como motivacao para realizacao

dessas pesquisas.

Nesse contexto, Li et al. [§] estudaram uma liga Inconel 718 cujo processamento
termomecanico consistiu em ciclos de laminacao a frio com reducao de: 2,5%, 5%,
7,5%, seguida por recozimento a 1020°C por 20min. Eles observaram diferencas
significativas em relagao as fragoes de contornos especiais, dureza e tamanho de grao
para cada um dos trés niveis de deformacao. As amostras laminadas com redugao de
5%, além de apresentarem aumento acentuado para a fracdo de contornos especiais,
também tiveram aumento no tamanho de grao e consequente reducao da dureza
do material. Dentre os contornos especiais, o contorno 3 representou a grande

maioria, 84% em média, conforme apresentado na Tabela [2.4]

Aratdjo et al. [52], estudaram uma rota de processamento termomecéanico que

consistiu em etapas de laminacdo a quente e a frio e tratamento térmico de solubi-
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lizagdo e precipitacao, também utilizando a liga Inconel 718. Eles observaram como
os contornos Y3, X9 e ¥.27 se desenvolviam apés as etapas de laminacao. A Tabela
2.4] evidencia que com laminacdo a quente e a frio é possivel atingir alta proporgao
de contornos especiais e, a0 mesmo tempo, obter uma microestrutura refinada com
precipitacao de fase através de laminacao a quente seguida de laminacao a frio e

recozimento a 975°C/70min.

Tabela 2.4: Fracao de contornos de grao do material processado. Adaptado de [§]

Amostra ¥3(%) X9(%) 327(%) Outros X(%) Fsp (%)

Como Recebido  18.5 1.2 0.6 5.5 25.8
1x25% 50.4 5.3 2.3 2.2 60.2
2x25% 54.2 5.6 2.0 2.5 64.3
3x25% 15.4 1.0 0.2 1.0 17.6
1x5% 26.3 2.1 0.5 2.2 31.1
2x5% 54.2 5.0 3.3 3.0 65.5
3x5 % 54.2 6.7 3.2 0.9 65.0
4x5% 37.9 5.0 1.6 4.0 48.5
5x5 % 32.8 2.0 1.2 1.6 37.6
1x75% 33.7 3.4 1.1 3.0 41.2
2x75% 27.1 2.7 1.3 1.6 32.7
3x75% 45.2 3.3 2.1 3.3 53.9
4x75% 15.0 1.0 0.2 1.3 17.5

Boehlert et al. [53], assim como Li, realizaram apenas laminagao a frio no proces-
samento da Inconel 718. As laminacoes, com reducao de 0 a 80%, foram seguidas
por recozimento entre 954C e 1050C e envelhecimento. Eles identificaram que, di-
ferente do que ocorreu para as demais temperaturas de recozimento, para 1050°C,
houve aumento das fragoes de contornos de maclas e CSLs com maiores quantidades
de deformacao a frio. Eles atribuiram o aumento da fracao de contornos CSL ao

aumento do tamanho de grao em temperaturas mais elevadas.

Krupp et al. [54], buscaram relacionar a fragdo de contornos especiais & ocorréncia
de fratura fragil induzida por oxigénio na liga Inconel 718. No tratamento termo-
mecanico foram realizadas vérias etapas de laminacao a frio com reducao de 20%,
seguido por um recozimento a 1050C por 1h. Eles observaram o aumento da fracao
de contornos especiais 31-29, de 20,9% para 41% e constataram a reducao de sen-
sibilidade a fratura fragil intergranular induzida por oxigénio por meio do ensaio de

flexao.
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No experimento de Trindade et al. [7], a resisténcia a oxidagao da superliga Inconel
718 pode ser melhorada também por meio de técnicas iterativas. Nesse estudo foi
observada a relacao entre a quantidade de ciclos sequenciais de laminacao a frio,
com reducao de 20% seguido de tratamento térmico a 1050C por 1h na fracao de
contornos especiais da liga. Houve aumento dos contornos de macla >3 apds quatro
clicos. Além disso, eles relataram que a medida que a fracao de contornos especiais
aumentou, a taxa de oxidagao diminuiu, devido a menor energia de ativacao para a

difusao ao longo dos mesmos.

2.6 Estimativa de deformacao plastica baseada no
parametro KAM - kernel average misorienta-
tion

O entendimento da distribuicdo microestrutural da deformacdo no material é a
chave para o controle da deformac¢ao em escala macroscopica [55]. Com a finalidade
de ilustrar a deformacao plastica em torno de trincas, a degradacao por fadiga ou
avaliar a extensao e distribuicao da recristalizacao, o mapeamento da misorientacao

com o uso do EBSD representa uma ferramenta de grande utilidade.

O principio para a estimativa da deforagdo plastica com o uso do EBSD se baseia
na observacao empirica de que a orientacao da estrutura cristalina se torna menos

homogénea a medida que a deformacao plastica aumenta.

O EBSD é usado para mapear as orientagoes cristalograficas sobre uma superficie
e, logo, a misorientacao. Ou seja, a diferencga entre a orientagdo dos pontos pode ser
calculada a partir dessa informacao. Visto isso, diferentes maneiras de se calcular
métricas de misorientacdo vem sendo propostas, todas elas tendem a aumentar li-
nearmente com a deformagao plastica até niveis moderados de deformacao [56H58].
Portanto, o grau de deformagao plastica da amostra pode ser estimado comparando-
se sua misorientacdo média com a misorientacdo de uma amostra de referéncia cuja

deformagao plastica é conhecida [59].

Uma das principais abordagens para medi¢ao da misorientagdo é baseada na dife-
renca entre as orientagoes de pontos vizinhos. Geralmente, essa abordagem é imple-
mentada no software EBSD com o nome de Kernel average misorientation (KAM). O
parametro KAM é proveniente da diferenca de orientacdao de um pizel com relagao

a um numero determinado de vizinhos [60]. Ele representa o grau de rotacao do
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cristal e é, consequentemente, usado para caracterizar a deformacao plastica local
[61].

O parametro KAM é um valor escalar, calculado para cada ponto do mapeamento
por EBSD, representando a misorientagao média (tipicamente aritmética) em relagao
aos pontos vizinhos. Os pontos considerados vizinhos” sao definidos pela escolha do
ntcleo (kernel). A figura2.5 mostra o exemplo de um kernel 3x3 incluindo os pontos
vizinhos mais préximos e os segundo mais proximos ao centro. A forma e o tamanho
podem em teoria ser escolhidos arbitrariamente. Os pontos do niicleo pertencentes a
outros graos que nao do ponto central, sao excluidos para evitar a alta misorientacao

associada aos contornos.
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Figura 2.5: Representacdo Kernel 3x3. Os pontilhados azuis indicam o ntucleo. O
parametro KAM é calculado como a misorientagao média entre os pontos do nucleo

ao ponto central. Pontos em outros graos sao excluidos. Fonte:[59]

A metodologia do KAM esté associada a algumas desvantagens que podem afetar
sua reprodutividade, causando desvios em relagao aos resultados de outros métodos,
como o espalhamento” da orientagao do grao deformado (GOS). Essas desvantagens
sdo provenientes da definicdo do ntucleo com pontos situados muito proximos uns
dos outros. Naturalmente, verifica-se que quanto mais préximos dois pontos estao
localizados entre si, maior a similaridade entre suas orientagdes. O caso extremo
consiste na distancia infinitesimal entre os pontos, o que em esséncia significaria que
o mesmo ponto foi scaneado duas vezes. Dessa forma, a orientagdo seria exatamente
a mesma, na auséncia de erro. Consequentemente, a misorientagao entre os pontos
aumentaria com a distancia entre eles. Com esse raciocinio, explica-se a dependéncia

do step lenght” usado no EBSD para o parametro KAM.
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E importante notar que os efeitos expostos acima nao representam um problema se
o mesmo equipamento e configuragoes do EBSD forem usados na obten¢ao dos dados.
No entanto, esses efeitos desfavorecem a comparacgao de dados obtidos em diferentes
laboratérios, ou mesmo do mesmo laboratorio com configuragoes diferentes denifidas
no EBSD.

2.7 Fragilizacao por hidrogénio

A fragilizacdo por hidrogénio pode ser descrita, de forma geral, como trincas pre-
maturas em atmosfera rica em hidrogénio onde existe determinado potencial quimico
na superficie do material para possibilitar a difusao e a segregacao de hidrogénio nos
sitios preferenciais. Em outras palavras, a fragilizagdo por hidrogénio ocorre quando
ha presenga de uma fonte de hidrogénio aliada a possibilidade de formacao da sua
forma atomica (H). O hidrogénio atémico se difunde intersticialmente através da
rede cristalina e, mesmo em concentragoes muito baixas, pode induzir a formagao
de trincas. Ao penetrar no material, o hidrogénio expande a rede cristalina em
funcao do deslocamento dos atomos para sitios regulares, resultando na distor¢ao
da rede. Ao mesmo tempo, reduz significativamente a resisténcia e ductilidade de
diversas ligas e induz a alteragdo no modo de fratura do material: de ductil para
fragil. Em resposta a tensoes aplicadas ou residuais e perda de energia interfacial, a
fratura fragil ocorre catastroficamente a medida que as trincas crescem e se propa-
gam rapidamente. Esse tipo de falha pode restringir severamente certas condi¢oes de
servigco. Nesse contexto, diversos mecanismos foram propostos para explicar a fragi-
lizacao por hidrogénio, a maioria deles é baseado na interferéncia da movimentacao

das discordancias pelo hidrogénio dissolvido [62].

2.7.1 Superligas de Niquel e o hidrogénio

Considera-se que a suceptibilidade de metais e ligas a fragilizacao por hidrogénio
esta correlacionada com suas caracteristicas de transporte de hidrogénio. Baixa
difusividade e alta solubilidade com hidrogénio em ligas com estrutura cubica de
face centrada, fazem com que superligas (e agos inoxidaveis austenisticos) exibam
resisténcia muito maior a fragilizacao por hidrogénio do que agos de estrutura ctibica

de corpo centrado [63].

Ligas a base de niquel tém sido usadas extensivamente em reatores de agua leve
devido a sua boa resisténcia a corrosao e mecanica. Para aplicacoes que reque-
rem alta resisténcia e boas propriedades relativas a corrosao aquosa, ligas Ni-Cr-Fe

endureciveis por envelhecimento, tais como a X-750 e a 718, sao frequentemente usa-
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das. Exemplos de aplicagoes incluem componentes estruturais do nicleo de reatores
nucleares como: molas, grades espacadoras ou parafusos. No entanto, apesar de
apresentarem excelénte resisténcia a corrosao, esses materiais tém mostrado sucep-
tibilidade a fratura assistida pelo ambiente para certas combinagoes de tratamento

térmico e meio de exposicao.

A fratura assistida por hidrogénio tem sido apontada como mecanismo de falha
para alguns ambientes. O hidrogénio pode ser produzido, por exemplo, pelas reagoes
de corrosao, como: ferrugem, protecao catédica e eletrogalvanizacao. Além disso, a
fragilizacao por hidrogénio é comum em ambientes com presenca de enxofre (H,S)
[62]. Contudo, o mecanismo exato pelo qual ocorre a degradacao pelo hidrogénio é
desconhecido. Isso é especialmente verdade para ligas de niquel endureciveis por pre-
cipitagao. A fratura nesses casos apresenta-se, quase sempre, intergranular. Dessa
forma, fatores quimicos dos contornos de grao e a morfologia dos precipitados sao,
provavelmente, fatores criticos para a ocorréncia da fratura. Além disso, estudos tem
mostrado a diferenca da atividade eletroquimica associada a uma variedade de mi-
croestruturas, com diferencas significativas no comportamento de fases individuais
[64].

2.7.2 Sitios de aprisionamento de hidrogénio

No momento que o hidrogénio migra para os sitios preferenciais, a deformagao glo-
bal dentro da rede cristalina decresce e reduz a capacidade do material em acomodar
deformacgao plastica, ocasionando perda de ductilidade. Existe uma tendéncia para
o acimulo de hidrogénio em determinados tipos de locais na microestrutura, como:
contornos de grao, inclusdes, vazios, discordancias ou redes de discordancias, atomos
de soluto ou mesmo em solucgao sélida. Esses locais tornam-se mais propensos a nu-

cleagdo de trincas [65].

Os sitios ou armadilhas presentes na microestrutura, onde o aprisionamento de
hidrogénio ocorre, sao caracterizados por sua natureza como: reversiveis ou irre-
versiveis, saturados ou insaturados. Sitios irreversiveis sao capazes de armazenar
o hidrogénio por um longo periodo de tempo em temperatura ambiente ou baixas
temperaturas. FEles atuam como possiveis sumidouros de hidrogénio.Ja os sitios
reversiveis, sao aqueles nos quais que o hidrogénio pode ser liberado com uma di-
minuicao da temperatura ou da concentragdo, difundindo-se em seguida. Sitios
saturados sao aqueles de alta concentragao de hidrogénio. Por outro lado, sitios
insaturados tem baixa concentracao. A figura 2.6 ilustra diferentes tipos de sitios

aprisionadores de hidrogénio.

22



Para propagar uma trinca, uma concentragdo critica de hidrogénio deve ser al-
cancada em sitios potenciais para geracao de trinca. Ja que as armadilhas ou sitios
aprisionadores variam a difusividade do metal, a iniciacao da trinca é dependente
das caracteristicas do tipo de armadilha. Na literatura ja foi reportado que sitios
irreversiveis atuam apenas como sumidouros, porém sitios reversiveis podem atuar
tanto como sumidouros quanto fontes de Hidrogénio, tendo uma maior influéncia na

susceptibilidade a fragilizagao [66].

Figura 2.6: Sitios aprisionadores de hidrogénio, onde as esferas cinzas e vermelhas
representam os atomos da rede cristalina e de hidrogénio, respectivamente. Adap-
tado de [67]. Em (a), a ocupagao dos sitios intersticiais; (b) e (c¢) dtomos de H
dissolvidos em sitios superficiais e subsuperficiais, respectivamente; (d) segregacao
de hidrogénio nos contornos de grao; (e) acumulacao de H em discordancias do tipo

aresta; e (f) hidrogénio aprisionados em uma lacuna.

2.7.3 Propriedades mecanicas e o comportamento em fra-

tura da Inconel 718 na presenca de hidrogénio.

Sob determinadas condigoes, a fragilizacao por hidrogénio representa um desafio
que perdura para a IN718 [68]. O estudo do fenémeno vem sendo extensivamente
estudado, com atengao ao efeito da microestrutura (precipitados 7',y e §)[69, [70].
Descobriu-se que a presenga dos precipitados 4,7 e § na liga promove a fragilizagao
por hidrogénio [71]. Complementarmente, os sitios de aprisionamento de hidrogénio,
importantes para a determinacdo da resisténcia a fragilizacdo por hidrogénio, sdo

bem estabelecidos na liga.

Os precipitados 7/,7” sdo conhecidos como sitios de aprisionamento de hidrogénio

fracos e reversiveis com energia de ligacdo variando entre (23 — 27)kJmol™! [72].
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Por outro lado, o precipitado da fase § frequentemente aumenta a suceptibilidade de
fragilizacao por hidrogénio da liga e também é considerado um site de aprisionamento
reversivel com energia de ligacao de 30kJmol *[64, [73]. Em contraste, os sites de
aprisionamento de hidrogénio irreversiveis na liga 718 contém carbetos com energia
de ligacao entre (77 — 87)kJmol ™!, acima do valor limite para fortes aprisionadores

(58k Jmol™1) [74].

Xinfeng Li [75], investigou o fenémeno de fragilizagdo por hidrogénio em amos-
tras da liga 718 a partir de ensaios mecanicos com baixa taxa de deformacao. As
amostras de fratura foram observadas para que o mecanismo de falha assistido por
hidrogénio fosse explorado. Os resultados revelaram que o carregamento de hi-
drogénio acarretou em reducao no limite de escoamento, resisténcia a tragao, tensao
de fratura e na taxa de encruamento. Além disso, verificou-se que o inicio da trinca
e sua propagacao na regiao carregada com hidrogénio dependem da distribuicao da

fase ¢ na liga.

Até o momento, a fragilizacdo por hidrogénio inclui o mecanismo de aumento
da decoesao pelo hidrogénio (hydrogen-enhanced decohesion HEDE) [76], aumento
da plasticidade localizada (hydrogen-enhanced localized plasticity HELP) [77] e a

interagao sinérgica entre ambos os mecanismos citados [78] em materiais metélicos.

e Mecanismo de Decoesdo

No mecanismo de decoesao, representado pela ocorréncia de fratura inter-
granular, assume-se que o hidrogénio pode diminuir a for¢ca de coesao entre os
planos de clivagem, contornos de grao, interfaces entre a matriz e os precipi-

tados e entre a matriz e inclusdes de impurezas [79, [R0].

Tarzimoghdadam et al. [80] indicam que o acimulo de hidrogénio na inter-
face formada entre a matriz e os precipitados ¢ reduziram a forca de ligacao.
Além disso, a degradacao induzida pelo hidrogénio ocorreu preferencialmente

nas interfaces devido ao mecanismo de decoesao (HEDE).

e Teoria da plasticidade localizada

A ideia geral do mecanismo de plasticidade localizada é que a presenca do
hidrogénio facilita a nucleagdo e movimentacao das discordancias, resultando
no aumento de discordancias e o empilhamento de discordancias na regiao da
ponta da trinca. Observagoes in situ através do MET mostram evidéncias

desse comportamento [77].
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Para a liga 718, diversas referéncias revelam que a ocorréncia de vazios se
da principalmente nas interse¢oes de bandas de deslizamento com diferentes
orientacoes dada a interagao das bandas de deslizamento com o aglomerado
de hidrogénio. Nota-se que tal observacao é coerente com o mecanismo da
plasticidade localizada. Além disso, a interacao sinérgica dos mecanismos de
decoesao e plasticidade localizada também foi detectada e confirmada através

de simulagoes computacionais [81], [82]

Os processos de transporte e aprisionamento de hidrogénio na regiao da ponta
da trinca sdo cruciais para a ativagdo do mecanismo de fragilizagao por hidrogénio
(HELP, HEDE e HELP+HEDE) nas ligas [83-85]. Quando a concentracao de hi-
drogénio alcanc¢a um valor critico, ainda incerto, o mecanismo de decoesao se torna
dominante |78, 80, 86-8Y]. Estudos [83], 85 [89] também sugerem que os dois meca-
nismos podem ocorrer na IN718, dependendo da localizacao e quantidade de preci-
pitados ¢ aprisionadores de hidrogénio. Além disso, mostram que o mecanismo de
decoesao se tornou dominante a medida que os precipitados ¢ foram distribuidos ao

longo dos contornos de grao.

Sathiskumar et. al. [90], observaram fratura transgranular induzida por hi-
drogénio a partir de micro vazios presentes na rede cristalina, em contraste ao
fenomeno da decoesao, que é caracterizado pela ocorréncia dominante de fratura in-
tergranular. Comportamento similar foi observado em simula¢des numéricas quimio-

mecanicas multiescala com elementos finitos.

Os efeitos dos contornos de grao e o carater triplo das juncoes na fragilizacao
por hidrogénio associada a fratura intergranular também foram investigados. Foi
revelado que LHAM (low and high angle misorientation), 15° < 6 < 35° e alto
angulo critico de misorientagdo, 35° < 6 < 50°, constituem os sitios preferenciais
para fratura induzida por hidrogénio. Por outro lado, pouca ou nenhuma fratura
induzida por hidrogénio foi observada em misorientagoes de baixo angulo, 0° <
0 < 15°, high and high angle misorientation, 50° < 6 < 55°, ou contornos de grao
especiais, # > 55°.
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Capitulo 3

Materiais e Métodos

3.1 Composicao

O material utilizado para pesquisa foi a liga 718, cuja composicao quimica é
apresentada na tabela [3.1] O material recebido consistia numa chapa laminada a

quente com espessura de 10mm.

Tabela 3.1: Composi¢ao da liga usada no presente trabalho (% em peso)

Ni Cr Fe Nb Mo Al Ti Co Mn Si C S P Cu
53,7 18,1 18,1 5,15 3,03 0,47 1,01 0,13 0,24 0,09 0,053 0,002 0,005 0,006

3.2 Conformacao Mecanica

Foram realizadas duas rotas de processamento termomecanico para que oS

resultados pudessem ser comparados.

Rota 1: Tendo como base o trabalho de Krupp [54] e visando aumentar a po-
pulagao de contornos especiais com fator sigma > < 29, o material passou por quatro
ciclos compostos de laminacgao a frio seguida de tratamento térmico de recozimento.
Para cada ciclo, a laminacao foi conduzida com passes de 20% de deformacao e o
tratamento de recozimento foi realizado a 1050°C durante 1h.

Rota 2: Dado o estudo de Souai [35], sugerindo a possibilidade de melhoria na
distribuicao dos contornos de grao por meio de laminagdo a quente, outra rota de
processamento foi empregada. A fim de viabilizar a andlise comparativa com base
nos diferentes processos de conformacao, na laminacgao a quente: o niimero de passes,
quantidade de deformacao, temperatura e tempo de recozimento, foram os mesmos

usados na rota anterior.
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3.3 Identificacao das amostras

As amostras foram identificadas de acordo com a rota de processamento termo-
mecanico a qual foram submetidas. A tabela [3.2] a seguir, identifica esquematica-
mente as duas rotas de processamento usadas no presente trabalho associado-as a

cada amostra.

Tabela 3.2: Identificacdo das amostras resultantes em cada rota de processamento.

Amostra Condicao de Processamento Termomecanico
CR Amostra como recebida: laminada a quente até 10 mm
LF Laminada a frio de 10mm até 3-4mm e recozida a 1050°C/1h

LQ Laminada a quente de 10mm até 3-4mm e recozida a 1050°C/1h

3.4 Ensaio de Tracao

Apbs o processamento descrito na subsecao anterior, as amostras foram cortadas
por meio de eletroerosao de corte a fio. As dimensoes estao apresentadas na figura
3.1. Os corpos de prova de tracao passaram por tratamento térmico de solubilizagao
e endurecimento por precipitagao, obedecendo as condigoes expostas na Tabela [3.3|
A temperatura de solubilizacao foi definido abaixo da temperatura o solvus, calcu-
lada em 1014,6°C para a composicao dada. Esse célculo foi realizado com o uso do
software Termocalc(®), aplicando a base de dados para superligas de niquel TTNIS
[13]. As duas etapas de tratamento térmico de precipita¢do promoveram a dureza
pela precipitacao das fases 7' e v”. A taxa de deformacao usada para o ensaio foi
521073571
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Figura 3.1: Representacao do corpo de prova de tracao.
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Tabela 3.3: Solubilizagao e Tratamento Térmico de Precipitagao.

Tipo Descricao
Solubilizagao - 975°C por 1h15min
- témpera em agua
Precipitacao - 760°C por 4h45min

- resfriada ao forno 37°C/h até 650°C
- 620°C por 1h
- témpera em agua

3.5 Processo de Hidrogenacao

Inicialmente, para remover a camada de 6xido formada durante o processamento e
tratamento térmico, os corpos de prova foram imersos em uma solugao de decapagem
(23% vol HNO3 + 4% HF + 73% H20 a 52°C). Apds esse procedimento, foi realizada
a hidrogenacao das amostras LF, LQ e CR. A hidrogenacao se deu em meio a alta
pureza de Hy em uma autoclave com pressao de (0,8-1,0) MPa a 500°C por 160
horas. A pressao e temperatura foram escolhidas visando a saturacao completa
das amostras. Para evitar oxidacao na superficie decorrente da alta temperatura,

concomitantemente as amostras, foram inseridas na autoclave aparas de Zirconio.

3.6 Analise de difracao de elétrons retroespalha-
dos (EBSD)

As amostras CR, LF e LQ foram cortadas e lixadas até a granulometria de 2500
mesh. Em seguida, foram polidas com pasta de diamante com 6, 3 e 1lum. Na
sequéncia, passaram por uma etapa de polimento mecanico, com silica coloidal,
0,05um, por 20min. A andlise por EBSD foi realizada no equipamento Field Emis-
sion Gun Hitachi SU-70 SEM” com sistema EDAX e software OIM-TSL para anélise.
O step size foi definido em fun¢ao do tamanho de grao da amostra. Um menor valor
desse parametro permite maior precisao na analise e, por outro lado, resulta em
maior tempo de analise. Os step sizes usados foram 0,3, 0,5 e 1um. A tolerancia
definida para o grao, foi de 10°. Foram realizadas duas varreduras em diferentes
regioes para cada amostra. A fracdo de contornos com baixo ¥ foi determinada
usando o critério de Palumbo-Aust [91] (A9 < 15%78) para o desvio angular per-
mitido. O tamanho médio de grao, também foi determinado por EBSD e o Kernel
Average Misorientation (KAM) foi realizado para andlise da deformagao em torno de
regides microestruturais, como contornos de grao e particulas proximas a superficie

de fratura dos corpos de prova de tragdo nas amostras LF e LQ.
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Capitulo 4

Resultados e Discussao

4.1 Analise da Mesotextura

Para a avaliacao da evolucao da mesotextura foram realizadas analises por EBSD
nas amostras CR, LF e LQ. A tabela contém a fragdo de contornos de baixa
energia das mesmas. (X3"). Pode-se observar que tanto a rota LQ mostraram-se
efetivas para o aumento da fracdo de contornos »3", sendo que a amostra LF apre-
sentou uma fracao de contornos especiais ligeiramente maior a fracao apresentada

pela amostra LQ).

Em relagao ao aumento efetivo da fracao de contornos de baixa energia, o resultado
estd de acordo com outros autores [92, 03] que mostraram a influéncia de processa-
mentos iterativos em comparagdo ao processamento com um unico passe. Segundo
Owen e Randle [93], niveis menores de deformacao podem ser utilizados para con-
trolar a distribuicao caracteristica dos contornos através do mecanismo de migragao
dos contornos de grao induzido por deformacao. Durante as interagoes iniciais, a
deformacao ¢é retida nos contornos de macla devido ao acimulo de discordancias,
aumentando assim a tensao interna e a forca motriz para a recristalizagao. Por-
tanto, ap6s o proximo incremento de deformacao, a for¢ca motriz para migracao dos
contornos sera maior e, conforme os contornos se movem, ocorre o aniquilamento
de algumas maclas. Durante o recozimento do préximo ciclo, ndo existe mais de-
formacao retida nos contornos e, entao, eles se movem mais lentamente, em um
ritmo 6timo para nucleacao e geragao de maclas de recozimento. Quando a fracao
critica de maclas para regeneracao de X3 é excedida, a proporc¢ao de ¥3 aumenta

em relativo desvio da correspondéncia exata do CSL.

Alem disso, assim como no estudo de Li et al [8], os contornos 33 representaram

a grande maioria dentre os contornos especiais.
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Tabela 4.1: Fracao de contornos >3" para as amostras CR, LF e LQ.

Amostra >3 9 27 Y34+3943227
CR 28.80+3.54 0.35+0.07 0.00£0.00  29.15+3.61
LF 44.854+1.20 0.60+0.14 0.154+0.07  45.604+0.99
LQ 39.954+1.48 0.25+£0.07 0.0540.07  40.25+1.77

As figuras e mostram imagens de EBSD usadas para identificacio e
mapeamento dos contornos de grao.

Figura 4.1: a) Identificacdo dos contornos especiais da amostra CR: ¥3 em verme-

lho, X9 em verde e 327 em azul. b) Imagem apods preparagdo metalografica.
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Figura 4.2: ¢) Identificagdo dos contornos especiais da amostra LF sem hidrogénio:
Y3 em vermelho, 39em verde e Y27 em azul. d) Imagem apds preparagdo meta-

lografica.

Figura 4.3: e) Identificacdo dos contornos especiais da amostra LQ sem hi-
drogénio: X3 em vermelho, ¥9em verde e ¥27 em azul. f) Imagem apds preparacao

metalogréfica.
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4.2 Caracterizacao Microestrutural

A figura apresenta a caracteriza¢do microestrutural via MEV onde observam-
se particulas de carbonetos do tipo MC ((Nb,Ti)(C, N)) dispersos seguindo a dire¢ao
de laminagao, indicada pela seta amarela. Foi possivel observar a fragmentacao das
particulas primarias dos carbonetos, ((Nb,Ti)(C, N)), induzida pelo processamento.
Na amostra LF, uma vez que a deformagao foi realizada a frio, a fragmentagao
apresentou-se de forma mais intensa do que na amostra LQ. Esse resultado foi cor-
roborado pela medi¢ao do didmetro médio equivalente das particulas dos carbetos,
descrito na tabela 4.2l Em relagdo a fracao de &rea, nenhuma diferenca significativa
foi evidenciada entre as amostras processadas e a amostra CR. Como a densidade
dos cabetos é préoxima a densidade da matriz austenitica, assumi-se que a fracao de
area é equivalente a fragao de volume das particulas. O valor medido via Thermocalc

foi em torno de 0,5%.

Tabela 4.2: Fragao de area e tamanho de particula dos carbetos (Nb, Ti)C.

Amostra Fracao de volume (%) Diametro médio equivalente (pm)

CR 0,59+0.19 18.66+2.30
LQ 0,56-£0,06 12.88+0.76
LF 0,4740,03 9.57+1.14
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fc)

Figura 4.4: Imagens obtidas por MEV no modo de elétrons retroespalhados, mos-
trando a distribui¢do dos carbetos nas amostras: (a) CR; (b) LF e; (¢) LQ. A diregao

de laminagao esta indicadas pelas setas amarelas.
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4.3 Emnsaio de tracao

Os resultados obtidos no ensaio de tragao (limite de escoamento, limite de re-
sisténcia e elongacdo) para as amostras CR, LF e LQ hidrogenadas e nao hidroge-
nadas sdo mostrados nas tabela e[d.5l O valor de A representa a diferenca

percentual entre uma dada propriedade nas diferentes condicoes de processamento.

Tabela 4.3: Limite de escoamento das amostras CR, LF e LQ hidrogenadas e nao
hidrogenadas.

Condigao de processamento Limite de escoamento (MPa) A%

CR nao hidrogenada 1187,3 + 4,0
LF nao hidrogenada 11574 £ 1,2

LF hidrogenada 1067,4 £ 12,9 -7,8
LQ nao hidrogenada 11472 + 2,1

LQ hidrogenada 1075,7 £ 1,1 -6,2

Tabela 4.4: Limite de resisténcia das amostras CR, LF e LQ hidrogenadas e nao
hidrogenadas.

Condigao de processamento Limite de resisténcia (MPa) A%

CR nao hidrogenada 1379,5 £ 4,1
LF nao hidrogenada 1293,3 £ 9,3

LF hidrogenada 1256,3 £ 2,3 -2,8
LQ nao hidrogenada 1290,9 + 16,7

LQ hidrogenada 1261,1 = 1,0 -2,3

Tabela 4.5: Elongacao das amostras CR, LF e LQ hidrogenadas e nao hidrogenadas.

Condigao de processamento Elongacao (MPa) A%
CR nao hidrogenada 19,8 + 1,2
LF nao hidrogenada 244 £+ 0,6

LF hidrogenada 16,2 £ 0,1 -33,6
LQ nao hidrogenada 21,2+ 1,1

LQ hidrogenada 15,9 + 0,7 -25,0

4.3.1 Amostras nao hidrogenadas

A anélise das propriedades mecanicas das amostras CR, LF e LQ nao hidro-
genadas mostra que as amostras LF e LQ apresentaram reducao nos valores

de resisténcia. Esse resultado pode ser atribuido ao maior tamanho de grao das
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amostras processadas, como mostrado na tabela ??7. Pode-se notar que a diminuicao
da resisténcia com o aumento do tamanho de grao esta de acordo com a equacgao do
tipo Hall-Petch, como mostrado na equacao [£.1 Além disso, esse resultado pode
estar relacionado a maior fragdo de contornos >3, 39 e 327, uma vez que contornos
de macla coerentes possuem um efeito de endurecimento menor do que contornos

aleatérios [94].

k
00 =01+ —= (4.1)

VD
Onde:
o0 = resisténcia mecanica
o1 = resisténcia intrinseca
k = constante para cada material especifico

D = diametro médio do grao

Em relagao a ductilidade, as amostras processadas (LF e LQ) apresentaram va-
lores superiores ao apresentado pela amostra CR. Esse comportamento é atribuido
a maior fragdo de contornos especiais. Medeiros [95] observou comportamento se-
melhante em sua pesquisa para amostras da liga 718 laminadas a frio. No que diz
respeito as amostras processadas, nota-se que a amostra LF obteve maior valor de
ductilidade. Tal superioridade pode ter sido induzida pela maior fragmentacao da
rede de carbetos (Nb, Ti)C ao longo de sua microestrutura. Pois, uma vez que
com a maior fragmentacao dos carbetos é gerada maior area de superficie, a con-
centracao de tensao no entorno de particulas individuais e regioes de agrupamentos

dos carbetos é reduzida [96].

4.3.2 Amostras hidrogenadas

Para todas as amostras hidrogenadas, houve redugao do limite de escoamento e de
resistiéncia. Em seu trabalho [8], Li obteve um resultado semelhante. Tal resultado
foi atribuido ao efeito amolecedor causado pela solugao sélida com hidrogénio. Esse
mecanismo, de amolecimento, ¢ explicado pela diminuicao da tensao requerida para
mover uma discordancia a medida que os atomos de hidrogénio se ligam aos atomos
de soluto diminuindo o desajuste atomico. O efeito endurecedor e amolecedor dos
campos de tensao gerados pelas interagoes hidrogénio-soluto também foi reportado
no trabalho de Tehranchi [97], onde foi realizada a modelagem da movimentagao
de discordancias através de um campo de solutos em uma matriz de niquel na

presenca e auséncia de hidrogénio. Os solutos foram representados por vacancias,
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permitindo o uso de potenciais interatomicos binarios Ni-H precisos. Pois, uma vez
que as vacancias geram desajuste atdomico na matriz de niquel e aprisionam atomos
de hidrogénio, sdo excelentes substitutas para o estudo geral do fenémeno. As
simulacoes mostraram que quando uma discordancia se move através de vacancias
(solutos) aleatodrias, a tensao para o deslizamento é reduzida quando H estd ligado
aos solutos. Até a presente data, as interagoes H/soluto sdo as tinicas que evidenciam
em nanoescala o amolecimento plastico devido ao hidrogénio associado a teoria da

plasticidade localizada causada pelo H em metais ctbicos de face centrada [97].

Dentre os resultados obtidos para as amostras hidrogenadas, o que mais se desta-
cou foi a reducao percentual da deformacao até a fratura, que ocorreu para todas as
amostras. Dado tal resultado, é interessante pontuar que embora a redugao da ducti-
lidade causada pelo hidrogénio seja amplamente reportada na literatura [72, 98, 99],
no presente trabalho seu impacto no grau de fragilizacao diferiu significamente en-
tre as amostras LF e LQ. A amostra LF foi a que apresentou maior elongacao na
auséncia de hidrogénio, no entanto, foi a que obteve maior variagao negativa no grau
de ductilidade com presenca de H. Enquanto a amostra L(Q) apresentou variacao de
-25%, para a amostra LF o A foi de -33,6%. Ao analisar os valores de ductilidade das
amostras hidrogenadas e nao hidrogenadas, os resultados mostraram que a ductili-
dade da amostra LF (inicialmente mais dictil) é equivalente a amostra LQ quando

hidrogenada, dentro do limite de erro atrelado a medida.

4.4 Analise da Deformacao - KAM

Conforme discutido na secao de andlise microestrutural, as amostras apresenta-
ram diferentes niveis de fragmentacao de particulas ao serem comparadas a amostra
como recebida. Em relagdo a matriz, os preciptados possuem alta dureza e baixa
plasticidade. A grande diferenca em plasticidade entre a matriz e as particulas de
carbeto (Nb,Ti)C pode induzir a quebra dessas particulas e decoesdo das mesmas du-
rante o processamento termomecanico. Consequentemente, sao criados vazios onde
ocorre o aprisionamento de hidrogénio entre as interfaces (Nb,Ti)C-matriz. Esse
efeito é mais evidente nas amostras LF que apresenta, portanto, maior deformacao

localizada e empilhamento de discordancias nos entornos das particulas de carbetos.

A figura mostra as imagens 1Q e KAM das amostras laminadas a frio e la-
minadas a quente nao hidrogenadas em regides préximas as superficies de fratura.
Observa-se que os maiores valores de misorientacao concentram-se nas maclas, nos
contornos de grao, nos entornos dos carbetos e nas linhas de deslizamento cruzado,

correspondentes ao deslizamento na diregdo do plano (111) [98]. A fragmentacao e
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decoesao das particulas de carbeto da matriz, principalmente nas maiores particulas,
é mostrada em detalhe na figura [4.6) na amostra LQ. As regioes de decoesao sao in-

dicadas pelas setas vermelhas.

A figura [4.7] mostra as imagens 1Q e KAM das amostas LF e LQ hidrogenadas,
também proximas as regioes da superficie de fratura. Tanto na rota LF quanto na
rota LQ), foi observado que a misorientagao se concentrou nos contornos de grao,
sendo menos aparente no interior dos graos. Em seu artigo sobre suceptibilidade a
fragilizacao por hidrogénio na liga Ni-16Mo-7Cr, Han [100] et al obtiveram resul-
tado semelhante, ou seja, iniciacao e propagacao da fratura ao longo dos contornos
de grao e, consequente, fratura intergranular da liga. Além da regiao dos contor-
nos, deformacao localizada destacou-se ao redor das particulas e aglomerados de
carbetos MC. Na imagem [£.8 a deformagao no entorno dos carbetos das amostras

hidrogenadas sao mostradas em maior detalhe.
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Figura 4.5: Imagens obtidas por EBSD das amostras laminadas a frio sem hi-
drogénio. a) Imagem baseada no sinal do EBSD b) Kernel average misorientation
(KAM). Imagens das amostras laminadas a quente sem hidrogénio. ¢) Imagem ba-

seada no sinal d) Kernel average misorientation (KAM).
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Figura 4.6: Detalhe da fratura de carbetos MC e decoesdao da matriz da amostra LQ
sem hidrogénio. As setas em vermelho indicam as regioes de decoesao adjacentes as

particulas.

39



Figura 4.7: Imagens obtidas por EBSD em regides proximas a fratura das amostras
LF e LQ hidrogenadas. a) Imagem baseada no sinal do EBSD, amostra LF e b)
Kernel average misorientation (KAM) da amostra LF. ¢) Imagem baseada no sinal,

amostra LQ e d) Kernel average misorientation (KAM) da amostra LQ.
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Figura 4.8: Mapeamento KAM no entorno dos carbetos para as amostras LF e
LQ evidenciando a deformacao localizada. a) Imagem baseada no sinal do EBSD,
amostra LF e b) Kernel average misorientation (KAM) da amostra LF. ¢) Imagem

baseada no sinal, amostra LQ e d) Kernel average misorientation (KAM) da amostra

LQ.
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Capitulo 5
Conclusoes

No presente trabalho foi possivel concluir que:

e De forma geral, as amostras laminadas a quente apresentaram menor redugao
das propriedades mecanicas na presenca de hidrogénio se comparadas as amos-

tras laminadas a frio.

e As amostras processadas com laminacao a frio e laminacao a quente apresen-
taram aumento na fracao de contornos especiais de até 56% em relacao ao

mesmo material previamente ao processamento.

e Todas as amostras tiveram reducao nos valores da tensao de escoamento e
limite de resisténcia apés hidrogenadas. No entanto, o efeito mais evidénte foi a
reducao da ductilidade. Nesse sentido, a amostra laminada a frio sofreu o maior
impacto, com 33,6% menos deformacao até a fratura, enquanto a amostra
laminada a quente teve reducao de 25%. Isso se deu pela maior fragmentacao
dos carbetos nas amostras LF e, consequentemente, maior area superficial
para o acumulo de hidrogénio, o que gerou mais locais para ocorréncia de

fragilizacao e menor ductilidade dessas amostras.

e Os maiores valores de misorienta¢ao nas amostras nao hidrogenadas ocorreram
principalmente nas maclas, contornos de grao, nos entornos dos carbetos e nas
linhas de deslizamento cruzado correspondentes ao deslizamento na direcao do
plano (111).

e Para as amostras hidrogenadas, observou-se que os maiores valores de misori-
entacao se concentraram nos contornos de grao. Adicionalmente, a deformagao
destacou-se ao redor das particulas e aglomerados de carbetos MC. Além disso,

houve diminui¢ao da quantidade geral de deformacao.
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