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Resumo da Tese apresentada a COPPE/UFRJ como parte dos requisitos necessarios para

a obten¢do do grau de Doutor em Ciéncias (D.Sc.)

EFEITO DA DISTRIBUICAO CARACTERISTICA DE CONTORNOS DE GRAO
NA PRECIPITACAO DA FASE § ENO COMPORTAMENTO MECANICO DA
LIGA 718 EM ALTA TEMPERATURA

Flavia da Cruz Gallo
Setembro/2020
Orientadores: Leonardo Sales Araujo
Luiz Henrique de Almeida

Departamento: Engenharia Metaltrgica e de Materiais

A liga de niquel 718 ¢ uma das mais utilizadas nas industrias aeroespacial, nuclear
e de petroleo, gracas a sua elevada resisténcia a fluéncia, combinada com excelente
resisténcia a corrosdo e a oxidagdo, em temperaturas até 650 °C. Contudo, essa liga
apresenta caracteristicas microestruturais que elevam sua susceptibilidade a falhas
intergranulares como a fratura intergranular assistida por oxidagdo (OAIC) e a
fragilizagdo ao hidrogénio. Um fator relevante para estes fendmenos ¢ a precipitagdo
intergranular de fase 0, cujo efeito nas propriedades mecanicas ainda ¢ tema controverso.
Processamentos termomecanicos iterativos, para manipulagdo da distribuig¢do
caracteristica de contornos de grdo em ligas CFC e de baixa energia de falha de
empilhamento, buscam elevar a densidade de contornos especiais de baixa energia no
material, que tem impacto na resposta do material aos fenomenos intergranulares. Assim,
0 objetivo ¢ estabelecer uma relacdo entre a mesotextura induzida pelo processamento
iterativo de chapas finas na precipitacao da fase 6 e no consequente desempenho em alta
temperatura. A caracterizagdo microestrutural apos tratamentos térmicos foi realizada por
microscopia de alta resolugao e de orientacao. As propriedades mecanicas foram medidas
através de ensaios de tracao a 25 e a 650 °C. Os resultados mostraram que contornos
especiais s30 menos susceptiveis a precipitagdo da fase & do que contornos aleatorios de
alto angulo. Ainda, significativa fragilizagdo ocorreu nos ensaios a 650 °C, com excegao
de uma das amostras estudadas, que se apresentou imune ao OAIC, com 100% de fratura

ductil. Tal resisténcia foi atribuida a elevada densidade de contornos do tipo X3".
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Abstract of Thesis presented to COPPE/UFRI as a partial fulfillment of the requirements
for the degree of Doctor of Science (D.Sc.)

EFFECT OF GRAIN BOUNDARY CHARACTER DISTRIBUTION ON THE
PRECIPITATION OF 6-PHASE AND HIGH TEMPERATURE MECHANICAL
BEHAVIOR OF ALLOY 718

Flavia da Cruz Gallo
September/2020
Advisors: Leonardo Sales Araujo
Luiz Henrique de Almeida

Department: Metallurgical and Materials Engineering

The nickel based superalloy 718 is one of the most widely used superalloys in the
aerospace, nuclear and oil and gas industries, thanks to its creep resistance up to 650 °C,
combined with an excellent corrosion and oxidation resistance. Still, the material may
have its susceptibility to intergranular failure, such as oxygen assisted intergranular
cracking (OAIC) and hydrogen embrittling, increased due to microstructural features. An
important factor is d-phase intergranular precipitation, whose effect on mechanical
properties is still a subject of controversial interpretation. Iterative thermomechanical
processing manipulates the grain boundary character distribution, aiming to increase the
density of special low energy boundaries in the FCC and low stacking fault energy
materials. It shows a positive impact in material’s response to intergranular failure
phenomena. Thus, the goal is to establish a relationship between the mesotexture induced
by iterative processing of thin plates in the d phase precipitation and in the resulting high
temperature performance of the 718 alloy. Microstructural and mesotexture
characterization were performed through high resolution electron microscopy and
orientation imaging microscopy. Mechanical properties were accessed through tensile
tests at 25 and 650 °C. Results have shown that special boundaries are less susceptible to
d-phase precipitation than random high angle boundaries. Additionally, significant
oxygen embrittlement happened at 650 °C tensile tests, except on one of the studied
samples, that behaved immune to OAIC phenomenon, with 100% of ductile fracture. That

resistance was attributed to the high density of 3" special boundaries.
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1. Introducao

A liga de niquel 718, também conhecida como Inconel® 718, foi desenvolvida
nos anos 50 e, atualmente, ¢ amplamente produzida e utilizada na industria. E de extrema
relevancia em aplicagdes industriais criticas, como por exemplo: em reatores de agua
pressurizada (PWR) na industria nuclear; em valvulas e eixos de turbinas de geragdo de
energia € em componentes submersos para a exploragao do pré-sal, na industria de 6leo
e gas. Apresenta excelente combinagdo de resisténcia e ductilidade, boa soldabilidade e
capacidade de trabalhar em ampla faixa de temperaturas (desde criogénicas até 650 °C),
mantendo boa resisténcia a corrosdo e a fadiga. Apesar do custo relativamente alto, este

versatil material apresenta vantagens competitivas em relagdo a outras ligas [1-4].

Tal versatilidade ¢ obtida gracas a variedade de processamentos termomecanicos,
usados para se obter diferentes microestruturas, que resultam em diferentes propriedades
mecanicas, adequadas e otimizadas as condi¢des de utilizagdo [5—8]. A contribuicdo de
cada um dos diferentes mecanismos de endurecimento nas superligas de niquel ¢ de dificil
quantificagdo devido a sua composi¢ao quimica e microestrutura complexas [8,9], mas
estd primordialmente relacionado a precipitagdo das fases y” (NisNb — DO22) e ¢’

(Ni3(ALTi) — L12) finamente dispersas e coerentes com a matriz de austenitica.

Algumas rotas industriais de processamento da liga 718 visam a precipitagao
controlada de fase 6 (NisNb — DO,) intergranular. A referida fase permite o controle do
tamanho de grao durante o processo de recristalizagdo da liga através do mecanismo de
ancoragem mecanica dos contornos, que tem como consequéncia a melhoria na
ductilidade e vida e fadiga do material. Seu efeito nas propriedades mecanicas desta liga,
porém, ¢ controverso € esta significativamente associado a fracdo volumétrica da fase e
sua morfologia [6,10]. A fase d, quando presente na microestrutura em forma acicular ou
como filme continuo nos contornos, pode ser deletéria a resisténcia mecanica da liga 718
e elevar sua susceptibilidade a fragilizagao intergranular pela difusao de elementos como

oxigénio e hidrogénio, bem como reduzir sua vida em condigdes de fluéncia [11-15].

Os métodos convencionais para otimiza¢do das propriedades mecanicas sao
vastamente estudados na literatura e, atualmente, apresentam pouca margem para

melhoria na resposta. Watanabe [16], em 1984, foi o primeiro a propor o controle da



cristalografia do contorno de grio como mais uma alternativa de engenharia
microestrutural. Este seria um fator adicional no aumento da resisténcia a mecanismos de
degradacao das ligas: o aumento na densidade de contornos de maclas através de
tratamentos termomecanicos iterativos [17—19]. Assim, introduziu-se o conceito da
deliberada manipulacao da distribui¢do caracteristica de contornos de grao (DCCG) em
materiais de estrutura CFC, com baixa energia de falha de empilhamento e maior
propensdo a maclagem. Estudos apontam bons resultados na resisténcia mecanica, a
fluéncia, a corrosdo sob tensdo e oxidagdo, especialmente para acos inoxidaveis
austeniticos e ligas de Niquel [20-22]. Adicionalmente, pela teoria da percolagdo [23—
25], ainda mais relevante do que o aumento da fracdo de contornos especiais na rede dos
materiais policristalinos, ¢ a avaliagdo da topologia das juncdes triplas presentes nesta
rede, capaz de quebrar os agrupamentos de contornos aleatorios de alto angulo. Estes

contornos configuram caminho preferencial para propagacao de defeitos intergranulares.

Apesar do amplo conhecimento cientifico e industrial relacionado a liga 718, os
rapidos avancos tecnoldgicos dos dias atuais e as aplicagdes industriais cada vez mais
criticas configuram demanda para que os materiais sejam aprimorados também de forma
rapida. Como a degradagdo desta liga geralmente estd associada a mecanismos
intergranulares de falha, os principais esforgos nos estudos da liga 718 visam aumentar
sua resisténcia a fendmenos como fluéncia, fratura intergranular assistida pela oxidagao
(OAIC), corrosao sob tensdo, danos por irradiagdo e fragilizagdo ao hidrogénio
[2,3,12,26-28]. Assim, autores vém estudando o efeito de diferentes parametros dos
tratamentos termomecanicos iterativos, como nivel de pré-deformacao, temperaturas de
recozimento e envelhecimento bem como numero de passes de deformacdo a frio, nas
propriedades finais de ligas. A resposta do material aos fendmenos ocorridos no contorno
de grao, acaba por ser modificada. E, por afetar os fendmenos intergranulares, a
mesotextura resultante destes tratamentos acaba por influenciar também a precipitagdo
das fases nos contornos de grao. Na liga 718, o entendimento de como a precipitagao de

6 afeta e ¢ afetada pela DCCG ainda nao esta estabelecido na literatura.

Diante do exposto, o objetivo desta tese de Doutorado foi estabelecer uma relagao
entre a microestrutura induzida pelo processamento iterativo de chapas finas de liga 718,
a precipitacao de fase 6 e o desempenho do material oriundo desse processamento em alta
temperatura. A aplicabilidade da liga 718 na forma de chapas finas ¢ vasta, sendo

utilizadas por exemplo, em grades espacadoras de reatores nucleares PWR, em aletas das



partes fixas e na parede da cadmara de motores aeronduticos, como garrafas de
armazenamento de oxigénio em alta pressdo para missdes aeroespaciais, carcaga de
células de Ni-H; para armazenamento de energia usados na alimentagdo de sistemas de
satélites espaciais, entre outras [29]. A fabricacdo de chapas finas se da através de
forjamento ou laminagdo a frio ou a quente, com posterior processamento mecanico
através de técnicas de estampagem, dobramento, embutimento, entre outras. Por isso,
conhecer a capacidade do material de se deformar plasticamente ¢ fundamental para

prever e planejar sua conformabilidade.

Esta pesquisa estudou diferentes rotas de processamento termomecanico iterativo
através de laminacdo a frio das chapas até sua espessura final (0,3 a 0,4 mm). As chapas
foram divididas em dois grupos: o primeiro foi submetido a superenvelhecimento na faixa
de precipitagdo da fase 0, a fim de avaliar a correlacdo da DCCG com a precipitagdao
intergranular de 8. O segundo grupo de amostras laminadas foi submetido ao duplo
envelhecimento de acordo com a rota nuclear de tratamentos térmicos, para
endurecimento por precipitacdo, a fim de se avaliar o comportamento mecanico da liga
em tracdo, tanto a 25 °C quanto a 650 °C, e relacionar com a DCCG destas amostras.
Técnicas de caracterizagdo baseadas primordialmente em microscopia de orientagdo
(orientation imaging microscopy — OIM) através de varreduras de EBSD, foram aplicadas
para quantificar a DCCG em cada condicao e, através de tratamento de imagens e de
dados, se estabelecer as correlagdes propostas nas diferentes etapas desta tese, antes e

depois dos ensaios mecanicos.

Os resultados deste trabalho de pesquisa mostraram que a precipitagdo
intergranular de fase o ¢ influenciada pela DCCG na liga 718, sendo os contornos
especiais do tipo X3", em especial as maclas coerentes, significativamente menos
susceptiveis a presenca de precipitados de 6 em todas as rotas e tempos de envelhecimento
estudados. Ainda, as propriedades mecanicas da liga envelhecida se apresentaram
estaveis em termos de resisténcia e ductilidade. Contudo, a analise fractografica permitiu
verificar significativa diferenca no tipo de fratura ocorrida em alta temperatura. Uma das
rotas de processamento propostas se apresentou imune a fratura fragil intergranular nos
ensaios de tragdo a 650 °C, permitindo-se inferir que o fenomeno do OAIC nao foi
marcante em sua microestrutura. As analises propostas contribuem para o entendimento
da microestrutura da liga buscando o aumento da sua vida 1til em condigdes de elevada

temperatura, mantendo o foco na viabilidade industrial do processamento selecionado.



2.Revisao Bibliografica

2.1. A liga 718

A década de 50 foi um periodo de intensa modificagao socioecondomica no mundo,
que ficou marcado por inimeros avangos tecnoldgicos e cientificos. Dentre os
importantes desenvolvimentos de novos materiais, que fomentaram as demandas para
aplicagdes industriais progressivamente mais criticas, estdo a liga de niquel Inconel® 718,
cuja patente foi concedida em 1962, e da liga Inconel® 625, cuja patente foi concedida
em 1964 [30]. Além da liga 625, a liga 718 merece destaque por se tratar de liga
amplamente utilizada até os dias atuais. A adi¢ao de altos teores de nidbio, da ordem de
5%, promove a precipitacdo da fase endurecedora y’’ (Ni3Nb), conferindo alta resisténcia
mecanica até temperaturas da ordem de 650°C e boa resisténcia a trinca de reaquecimento
no tratamento térmico (TT) pos-soldagem [31]. Apesar da reducdo da resisténcia em
elevadas temperaturas, se comparado a outras ligas de niquel, a substituicdo de parte do
aluminio e titdnio por nidbio e a substitui¢cao do cobalto e parte do molibdénio por ferro,
confere a liga boa soldabilidade e resisténcia e ductilidade desde temperaturas criogénicas
da ordem de -250°C [7].

Na Figura 1 ¢ apresentado um diagrama para selecdo de materiais para uso em
altas temperaturas, em fungdo da resisténcia a ruptura para 100 horas de servico. A
escolha do tipo de liga a ser adotada em uma dada aplicagdo depende basicamente dos
niveis de resisténcia mecanica necessarios € da temperatura de servico. Observa-se a
possivel utilizagdo de ligas a base de Fe, Ni e Co em solu¢do sélida para temperaturas até
900°C desde que o nivel requerido de resisténcia mecanica seja baixo. Para operacdes

onde ha demanda por boa resisténcia mecanica em temperaturas acima de 900°C, algumas



ligas a base de niquel e ferro-niquel endureciveis por precipitacao de intermetalicos (y’ e
v’’) atendem. Somente para trabalho em temperaturas muito elevadas (superiores a
1100°C) as ligas de niquel com endurecimento por precipitacdo apresentam menor
resisténcia do que as ligas de niquel endureciveis por dispersao de 6xidos, pois estas

ultimas se apresentam estaveis até a temperatura de fusao.
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690 - Endurecidas por
N Precipitacao (y’' ey”)

-
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=] 550 Ligas de Co Endurecidas
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': = Solugdo Sélida
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0 1 . | I S )

540 760 980 1200

TEMPERATURA (°C)

Figura 1 — Esquema para sele¢do do tipo de superliga em fungdo da temperatura de
servigo versus resisténcia a ruptura para 100 horas (Adaptado de [6]).

As ligas a base de niquel sdo divididas em trés tipos, com caracteristicas e
propriedades distintas: 1) endurecidas por solugdao solida (ex.: Inconel® 600); ii)
endureciveis por precipitacdo de intermetalicos (ex.: Inconel® X-750 e 718); iii)
endureciveis por dispersao de 6xidos (ex.: Inconel® MA-758).

O presente trabalho tem como foco a superliga de niquel endurecida por
precipitacdo, Inconel® 718, cuja faixa de composi¢ao quimica esta apresentada na Tabela
1. Suas especificagdes se baseiam, entre outras, nas normas ASTM B637, UNS N07718
ou AMS 5662M [31,32], e suas caracteristicas ¢ propriedades serdo abordadas em

detalhes nos subitens seguintes.



Tabela I — Faixa de composi¢do quimica da liga 718 (% em peso) [31,32].

Elemento Min.-Max. Elemento Min.-Max.
Carbono < 0,08 Titanio 0,65-1,15
Manganés <0,35 Cobalto 0,20-0,80
Silicio <0,35 Tantalo <0,05
Fosforo <0,015 Boro < 0,006
Enxofre <0,015 Cobre <0,30
Cromo 17-21 Chumbo <5ppm
Niquel 50-55 Bismuto <0,3ppm
Molibdénio  2,80-3,30 Selénio <3ppm
Niobio 4,75-5,50 Ferro balango

2.1.1. Metalurgia Fisica

O niquel ¢ um elemento bastante versatil, de estrutura ctubica de face centrada
(CFC), e estavel visto que ndo sofre transformacoes alotropicas. Apresenta completa
solubilidade ao cobre e consideravel solubilidade ao ferro e cromo. Outros elementos de
menor solubilidade atuam no sentido da formagao de compostos ordenados dispersos na
matriz. Um resumo a respeito das principais fungdes dos elementos quimicos nas
caracteristicas metalurgicas da liga 718 esta apresentado a seguir [1,15]:

i) Elementos endurecedores da matriz por solug¢ao solida: Co, Cr, Fe, Mo, Ta, Nb -
elementos com raio atdmico similar ao da matriz de niquel, que causam distor¢ao na rede
cristalina do metal e, em consequéncia, dificultam a movimentacao de discordancias
elevando sua resisténcia a deformagao plastica [7]. O ferro diminui o custo da liga, por
isso ¢ utilizado em substituicdo ao niquel com parciménia, pois em contrapartida, ¢

danoso a resisténcia a corrosdo da liga e promove formacgao de fase 0;



ii) Formadores de carbonetos: Ta, Ti, Mo, Nb = c¢lementos avidos pelo carbono, formam
carbonetos metalicos que podem ter efeitos benéficos ou deletérios as propriedades
mecanicas da liga. O tipo de carboneto mais comum na liga 718 ¢ o MC, que geralmente
¢ formado durante a solidificagdo da liga. Particularmente quanto ao carboneto de niébio
do tipo MC, este tende a reduzir o endurecimento da liga 718 por fixar parte do niobio
que formaria y’’, seu principal composto endurecedor.
iii) Formadores da fase y’ Ni3(ALTi): Al, Ti = endurecem a liga, porém em menor
intensidade que y’’. Além de Al e Ti, principais formadores da fase, outros elementos
estao presentes dissolvidos na fase y’, entre eles Mo, W, Si, Ti e Cr que contribuem para
o endurecimento por solucao solida de y’, e os elementos Cr, Nb, Mo, Co, Ta, V e Fe que
contribuem para o aumento da fragdo volumétrica da fase y’ na liga;
iv) Formador da fase y’” ¢ 6 (Ni3Nb): Nb = principal elemento endurecedor da superliga
718, fora demonstrado que a dureza e limite de escoamento da liga aumentam quase que
linearmente com o aumento do percentual de Nb [33];
v) Aumentam a resisténcia a oxidagdo: Al, Cr - tendem a formar Al,O3 e Cr203, que
restringem a perda de elementos metéalicos ao ambiente e também dificultam a difusao de
oxigénio, nitrogénio e enxofre para o seio do material [1];
vi) Impurezas: Pb, Bi, Sb, As, P e S = sdo deletérios a liga, pois favorecem a formagao
de filmes de baixo ponto de fusdo nos contornos de grao.

De acordo com Fu e colaboradores [34], através de simulagdo termodinamica e
ensaios mecanicos experimentais, a combinacdo de propriedades mecanicas 6timas na
liga 718, se d& para uma composi¢do quimica contendo em torno de 1% Al, 1% Tie 5,5%

Nb, sem a adi¢cdo de W e Co.



2.1.2. Microestrutura

A liga 718 possui uma microestrutura muito complexa devido a diversidade de
elementos quimicos que a compdem e, consequentemente, a diversidade de compostos
passiveis de serem formados durante a fabricacdo e o processamento da liga. As
caracteristicas metalurgicas e propriedades mecanicas da liga 718 estdo direta e
primordialmente relacionadas ao tipo de precipitagdo endurecedora da matriz austenitica
e as fases presentes na liga. Dependendo da composicdo quimica do material e dos
tratamentos térmicos (TTs) impostos em seu processamento, os precipitados sdo
formados com sua rede cristalina coerente com a matriz e energia muito baixa associada
a interface. Uma microestrutura baseada em precipitados finos, com elevado grau de
coeréncia com a matriz, favorece a manuten¢do morfologica da precipitagdo mesmo em
temperaturas muito elevadas [1].

Na Figura 2 estdo apresentadas micrografias obtidas por microscopia eletronica
de varredura (MEV) e microscopia eletronica de transmissdo (MET), relativas a liga 718
envelhecida, evidenciando componentes microestruturais como carbonetos de Nb e as
fase d,7” e y’. Deste modo, as principais fases que compdem a liga de niquel 718 laminada

ou forjada estdo listadas a seguir:



(b) (o)

Figura 2 — Micrografias obtidas por microscopia eletronica de varredura (MEV) e
microscopia eletronica de transmissio (MET), relativas a liga 718 envelhecida,

apresentando componentes microestruturais como carbonetos de Nb e as fase 6, y” e y’
(Adaptados de [35,36]).

e Fase vy’ (Niz(ALTi)): tem estrutura L1, cubica de faces centradas (CFC) e
parametro de rede de 0,3568 nm. Em geral, ¢ o principal endurecedor da maioria
das ligas de niquel, porém tem papel menos importante na liga 718. Sua fracao

volumétrica ¢ em torno de 4%, contra 15% de y’’. Seu parametro de rede difere



no maximo 0,5% com relagdo ao da matriz y. Sua forma muda com o aumento do
percentual de desajuste (ou misorientagdo) com a matriz: esférico (0-0,2%) =
cuboidal (0,5-1,0%) = placas (>1,25%) [7].

Fase y*> (NisNb): tem estrutura DOy, tetragonal de corpo centrado (TCC) e
parametros de rede ap = 0,3624 nm e co = 0,7406 nm. Eh o mais importante
endurecedor da liga 718, ¢ uma fase metaestavel, que evolui para a fase d com a
permanéncia em temperatura acima de 650°C [7]. Sua cinética lenta de formagao
confere boa soldabilidade a liga, sem trincar devido ao tratamento térmico de
alivio de tensdes (TTAT), ao contrario das outras ligas de niquel, com alto Al e
Ti, endurecidas apenas por y’ e consideradas “insolddveis”. As particulas tém
forma de discos elipsoidais e crescem estabelecendo a seguinte relagdo de
orientacdo (RO) com a matriz: (100) y’//(100) y e [010] y’*//[010] vy, de acordo
com [37]. Na Figura 3 observa-se uma micrografia e desenhos esquematicos da
estrutura cristalina da fase y’’ e seu plano compacto (111).

Fase o (NizsNb): Os detalhes a respeito desta fase estdo no subitem subsequente,
dada sua relevancia para o assunto tratado na presente tese.

MC ((Ti,Nb)C): tem estrutura cubica e parametro de rede ap= 0,430-0,470 nm.
De composig¢do variavel e morfologia irregular, em geral aparecem nos contornos
de grdo em formato globular. Se formam durante a solidificagdo, por isso sdo
chamados de carbonetos primarios. S3o muito estaveis termicamente, por isso se

mantem na microestrutura mesmo ap6s TTs em alta temperatura.
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Figura 3 — (a) Micrografias obtidas por microscopio eletronico de transmissao (MET)
da liga 718 evidenciando as particulas de y’’ em forma de discos elipsoidais, finamente
dispersas na matriz, e as particulas de y’ em forma esférica; (b) desenho esquemdatico da
célula unitaria de y’” — estrutura do tipo DO:; e (c) arranjo atomico no plano mais denso

(112)," (os dtomos de Nb sdo representados pelos circulos em vermelho, e Ni em azul)
(Adaptado de [37-39]).
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2.2.A fase 0 e sua cristalografia

Apesar da fase y” ser o mais importante composto endurecedor da liga 718, a
precipitacdo da fase 6 tem grande importancia metalurgica para a liga 718. Por conta da
sua morfologia, ela ndo contribui significativamente para o endurecimento da liga, porém,
sua precipita¢do controlada permite a manutencao do tamanho de grao refinado durante
o processo de recristalizacdo do material. O mecanismo de ancoragem mecanica dos
contornos de grao consiste na agdo dos precipitados como barreiras limitantes ao
movimento dos contornos que, como consequéncia, otimiza a tenacidade a fratura do
material. O efeito da precipitagdo de 6 nas propriedades mecanicas da liga 718, todavia,
¢ controverso e estd significativamente associado a fracdo volumétrica da fase e sua
morfologia. Wang e Li [10], por exemplo, afirmam que a presenca de fase 6 na liga 718
deve ser minimizada ao maximo, sendo limitada em até 1% de fracdo volumétrica para
ndo causar degradacdo na sua resisténcia mecanica.

A fase 6 pode precipitar no interior dos graos ou de forma heterogénea em
contornos, bandas de deslizamento, falhas de empilhamento ou jung¢des triplas. Contudo,
Sundararaman et al. [40] afirmam que a maior incidéncia dos precipitados de 6 se da em
contornos de grao. Dependendo da temperatura de precipitagdo, sua morfologia pode ser
acicular, quando ocorre entre 650 ¢ 900 °C (6 de baixa temperatura), ou globular quando
ocorre entre 900 e 1000 °C (0 de alta temperatura) [12]. Quando em forma acicular ou
como filme continuo nos contornos, ¢ deletéria a resisténcia mecanica da liga 718 e eleva
sua susceptibilidade a corrosdo sob tensdo [12,15,41]. Azadian et al. [42] estudando a
precipitagdo de fase 6 na liga 718 forjada, em uma faixa de temperaturas entre 700 e
1000°C, afirmam que a maior taxa de precipitacdo se da a 900°C, sendo a regido em torno
desta temperatura, chamada de “cotovelo” da curva TTT (tempo-temperatura-

transformagao).
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A fase & — Ni3sNb apresenta estrutura ortorrdmbica ordenada do tipo DO0., grupo
espacial Pmmn, com parametros de rede a, b e ¢ respectivamente, determinados por DRX:
0,5141, 0,4231 ¢ 0,4534 nm do estudo de [40]; ¢ 0,5113, 0,4217 ¢ 0,4524 nm do estudo
de [39]. Os precipitados de 0 sdo semi-coerentes € apresentam a seguinte relacdo de

orienta¢do (RO) com a matriz austenitica y:

51y _){ (010)s Il {111},

39,40,43
[100]5 Il< 110 >, |

Na Figura 4 estdo apresentadas de forma esquematica a estrutura cristalina da fase

0 e a configuracao de seu plano mais denso.

a/‘

(b)
Figura 4 — (a) Desenho esquemdtico da célula unitaria de o — estrutura do tipo DOa, (b)

vista da célula unitaria com a marcagdo do plano mais denso, (c) arranjo atomico no

plano mais denso (010) (os atomos de Nb sdo representados pelos circulos em vermelho,
e Ni em azul) (Adaptado de [38,39]).
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O plano de habito para crescimento da fase 0 na matriz y pertence a familia
{111}y, o que resulta em quatro grupos possiveis de diferentes variantes no seio de um
grao austenitico, contendo trés direcdes cada [40,44].

O mecanismo de precipitagdo também varia em func¢do da temperatura. A fase &
de alta temperatura precipita diretamente da matriz austenitica supersaturada em Nb pela
difusdo e segregacao deste elemento em y, quando em temperaturas acima da temperatura
de solubilizacdo de y” [45]. Cao et al. [46] afirmam que o desajuste (ou “mismatch’)
entre a rede cristalina dos precipitados globulares de o de alta temperatura e da matriz ao
seu redor ¢ baixa (~0,97%), indicando baixo nivel de deformacdo na matriz resultante de
sua precipitagao.

A fase & de baixa temperatura precipita a partir da decomposicao e transformagao
de y” [44]. Sundararaman et al. [40] observaram que a transformacao do composto
metaestavel de y” — NizNb para sua forma estavel tem inicio a partir da formagao de falhas
de empilhamento no interior dos precipitados originais de y”. Niang [39] também estudou
os defeitos no seio dos precipitados de y”, através de MET de alta resolugdo e igualmente
associa as falhas de empilhamento como sitios precursores da precipitagao de ¢ de baixa
temperatura. As variantes no seio dos precipitados de 6 sdo oriundas da conjun¢do de
grupos de precipitados y” prévios, que estao alinhados segundo diferentes orientagdes

preferenciais. O esquema apresentado na Figura 5 ilustra este mecanismo.
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Figura 5 — Esquema ilustrativo representando a evolugcdo de grupos de precipitados
metaestaveis de y”, formando uma unica particula de 6 contendo duas variantes distintas
(Adaptado de Niang [39]).

Adicionalmente, o grau de deformacao a frio que antecede o tratamento térmico
(TT) modifica a precipitagdo de 6. Por exemplo, segundo Jeong et al. [47], 0 aumento do
grau de pré-deformagdo a frio produz maior fracdo volumétrica de particulas & em
temperaturas de envelhecimento até¢ 750°C, bem como diminui a temperatura de inicio de
precipitagdo. Tal efeito introduz precipitados distribuidos discreta e uniformemente nos
contornos de grao, o que melhora vida em fadiga de fios trefilados a frio, prevenindo o

mecanismo de deformacgao por escorregamento dos contornos.

2.3. Tratamentos Térmicos (TTs)

A liga 718, como abordado nos subitens anteriores, ¢ caracterizada por
composi¢dao quimica e microestrutura de elevada complexidade. Apesar da estabilidade
da matriz austenitica de niquel desde temperaturas criogénicas até o ponto de fusao, nao

sofrendo transformacdes alotropicas, ¢ de sua alta energia coesiva, dissolvendo
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relativamente bem varios componentes, a vasta gama de elementos quimicos que
compdem a liga pode se combinar de inumeras formas, dando origem a diferentes fases,
de distribuicdo e morfologia distintas, dependendo do par tempo/temperatura ao qual ¢
submetida.

Sao varios os tipos e combinagdes possiveis de TTs mas, especificamente para a
liga 718, os principais sao:
1) Solubiliza¢do — tem por objetivo dissolver segundas fases originadas na solidificagao
da liga e preparar o material para o subsequente envelhecimento. Homogeneiza a
microestrutura e pode levar a completa recristalizagdo de um componente forjado, para
recuperar sua ductilidade. Em geral, ¢ seguido de resfriamento rapido (témpera) para
manuten¢do, m temperatura ambiente, das caracteristicas alcangcadas em alta temperatura
[6].
i1) Precipitacdo ou envelhecimento — tem por objetivo a formagdo de precipitados
endurecedores da matriz e controle de segundas fases que podem ser deletérias, como
carbonetos e as fases TCP (topologically close packed). Parte de uma microestrutura em
solucdo solida supersaturada obtida apoOs solubilizagdo e témpera. A escolha da
temperatura do envelhecimento vai determinar o tipo, tamanho, morfologia e distribuicao
da fase precipitada e, consequentemente, impactard na combinacdo resultante de
ductilidade e resisténcia. O duplo envelhecimento, ou seja, o tratamento de precipitagdo
em dois estagios, também pode ser empregado para otimizacdo das propriedades através
de uma distribui¢cdo bimodal da segunda fase [6].

De acordo com a norma AMS 5662 para a liga 718 forjada [32], a rota de TTs
sugeridos para que as propriedades mecanicas minimas sejam atingidas (conforme sera

apresentado no subitem 2.5) deve ser:
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1) Solubilizacao entre 941 ¢ 1010 °C (%14 °C), permanéncia por tempo compativel com a
se¢do transversal da peca (em torno de 1 a 2 horas), seguido de resfriamento ao ar ou mais
rapido;

i1) Duplo envelhecimento na temperatura de 718 = 8 °C, permanéncia por no minimo 8
horas, resfriamento em taxa equivalente a 56 = 8 °C por hora (equivalente ao resfriamento
no forno) até a temperatura 621 = 8 °C e manutengdo neste patamar por no minimo 18
horas. Subsequente resfriamento ao ar.

Para selecdo da temperatura de solubiliza¢do da liga 718, deve-se considerar a
temperatura de solubilizagdo da fase o, aproximadamente entre 1010 e 1045 °C. Se o
tratamento de solubilizacao da liga for realizado abaixo da temperatura solvus de 96, os
precipitados intergranulares permanecem e ancoram o crescimento de grao, levando a
uma microestrutura de graos refinados apos témpera. Caso a fase o seja dissolvida, a
tendéncia sera de crescimento dos graos [48].

O estudo de diagramas tempo-temperatura-transformacao (TTT) permite prever a
precipitacdo ou transformacao de fases na liga durante os diferentes TTs. Na Figura 6 a
seguir observa-se o diagrama TTT da liga 718, onde se observam as faixas de temperatura

e tempo para surgimento das principais fases.
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Figura 6 — Diagrama TTT referente a liga 718 e suas fases (Adaptado de [49]).

2.3.1. Efeito da pré-deformacio

E possivel incluir uma etapa de deformagéo a frio ou a quente antes da aplicagio
de TT de envelhecimento, o que influi na precipitacao das fases e, consequentemente,
modifica as propriedades.

Assim, inimeros autores vém estudando o efeito da pré-deformacao a frio ou a
quente antes do tratamento de envelhecimento na microestrutura e propriedades finais de
ligas de niquel, inclusive a liga 718 e outras similares [38,50-53].

Chaturvedi e Yafang [52] estudaram o efeito de diferentes percentuais de reducao
de espessura (25 e 50%) em diferentes temperaturas (25 °C, 450 °C, 725 °C, 900 °C), na
microestrutura e propriedades mecanicas de chapas laminadas fabricadas em Inconel®
718. As amostras foram solubilizadas a 1050 °C por 15 h, temperadas e depois, corpos de
prova (CPs) foram laminados em multiplos passes para reducdo area total de 50% nas
quatro temperaturas citadas e outro grupo de CPs foram laminados para 25% de reducdo

de area nas mesmas temperaturas. Em seguida os CPs foram envelhecidos a 725 °C por
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tempos variando de 2 a 100 h. Apds envelhecimento, foram ensaiados em tragdo e as
analises por microscopia eletronica de transmissdo foram realizadas para avaliacdo dos
efeitos nos precipitados e na subestrutura de discordancias. Os valores obtidos para
Limite de Escoamento (L.E.) e de Resisténcia (L.R.) estdo em concordancia com a teoria
apresentada por Le May [9] para mecanismos de endurecimento das ligas metalicas por
subestrutura ¢ deformacao. O efeito combinado destes mecanismos oriundos do
encruamento da liga antes do envelhecimento levou ao aumento significativo do L.E. e
L.R., de modo que quanto maior a densidade de discordancias, maior a resisténcia da liga.
Todas as condigdes apresentaram L.E. e L.R. mais elevados que a condi¢ao envelhecida
sem pré-deformacao.

Porém, com o aumento da temperatura de deformacao, o efeito da recuperacao e
formacao de uma subestrutura contendo células de discordancias coalescidas levou a
queda na resisténcia se comparado com a amostra deformada a temperatura ambiente. A
condicdo deformada 50% em temperatura ambiente apresentou maior grau de
encruamento ¢ maior densidade de discordancias na liga, levando ao aumento de
aproximadamente 50% no L.E. da liga, como pode ser observado na Figura 7 (a). A pré-
deformacdo em temperatura ambiente e 450 °C levou a queda continua do L.E. do
material com o tempo de envelhecimento. Ja em temperaturas mais elevadas o material
apresentou, em tempos baixos, um aumento na resisténcia, até um pico seguido de queda,
semelhante ao comportamento do material ndo deformado, porém em taxas de
encruamento e superenvelhecimento bem mais baixas.

Associado ao aumento de resisténcia, a queda na ductilidade também foi
consideravel. Sendo assim, os autores consideraram muito baixos os niveis de ductilidade
das amostras que sofreram 50% de reducdo de area, e apenas as amostras com 25% de

redu¢do de area tiveram sua ductilidade em valores aceitaveis, como esta apresentado na
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Figura 7 (b). Em posteriores ensaios de fluéncia, os autores indicaram a condi¢ao
deformada 25% a 725 °C como a de melhor comportamento, com menor taxa de fluéncia
e maior vida antes da ruptura (sem romper até¢ 300 horas de ensaio).

Em todas as condi¢des em que houve pré-deformacao, os autores identificaram
uma subestrutura de células de discordancias, sendo que essa subestrutura era mais
refinada quanto maior a reducao de area imposta. Segundo os autores, esta subestrutura
celular interage com a precipitacdo das particulas endurecedoras y’’, reduzindo o
diametro médio das particulas, e consequentemente, adiando o processo de
superenvelhecimento da liga. Assim, a condicdo 6tima em fluéncia, ductilidade e
resisténcia encontrada pelos autores foi associada a combinagao mais favoravel entre uma
subestrutura de discordancias nao coalescida com precipitados mais finos que na

condigdo sem pré-deformacao.
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Figura 7 — Resultados de [52] mostrando a variagdo (a) do Limite de Escoamento (L.E.)
e (b) da Ductilidade do Inconel® 718, submetido a diferentes percentuais de deformag¢do
em diferentes temperaturas, e posteriormente envelhecidos a 725 °C de 2 a 100 h.
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Seong et al. [53] estudaram o efeito de diferentes graus de reducao de diametro
através de trefilacdo a frio na microestrutura de fio méaquina fabricado em Inconel® X-
750. As amostras foram categorizadas de acordo com a reducdo de didametro imposta de
0%, 17% e 42%. Apds processamento mecanico, as amostras foram envelhecidas em
temperaturas na faixa de 620-732 °C por 16 horas para precipitacao da fase y’. O tamanho
de grio médio das amostras nao teve alteracdo em funcdo da temperatura de
envelhecimento, porém foi reduzido de 27 pym para 21 pm com o aumento da reducao de
area de 0 para 42%. Nas amostras sem pré-deformacdo, os carbonetos secundarios
estavam presentes nos contornos de grao, ja nas amostras deformadas, a precipitacao de
carbonetos foi mais intensa e estavam presentes tanto nos contornos de graos, como de
maclas e subgraos. J4 a distribuicdo das particulas y’ foi mais influenciada pela
temperatura de envelhecimento: com o aumento da temperatura, aumentaram também o
tamanho e a fracdo volumétrica de y’. Quanto mais intensa a deformagao percentual,
menor foi a fragao volumétrica de y’, sem alteragdao de seu tamanho. Segundo os autores,
a redugdo da fracdo volumétrica de y’ nas amostras trefiladas a 17 e 42% se deve ao
aumento da fragdo volumétrica de carbonetos secundarios, o que gera zonas
empobrecidas em Cr ao redor destes carbonetos, aumentando a solubilidade de Al e Tina
matriz nessas regioes e dificultando a precipitacdo endurecedora.

Souza et al. [54,55] também estudaram o efeito da trefilagdo a frio antecedendo o
tratamento de envelhecimento da liga X-750, para fabricacdo de molas helicoidais com
propriedades otimizadas, buscando validar o tratamento termomecéanico proposto na
norma AMS 5968G. Foi observado que o aumento na tensdo limite de escoamento ¢
proporcional ao aumento na redu¢do de éarea do fio, porém, com o aumento da
deformagao, o efeito do envelhecimento no L.E. foi decrescente. Este comportamento foi

atribuido a recuperacao estatica da liga com o aumento da temperatura. Esse processo de
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recuperagdo contribui também para que ndo haja perda de ductilidade da liga apos
endurecimento por precipitacao.

Rongbin et al. [56] estudou o efeito do grau de deformacao durante laminacao a
frio na precipitagdo de fases na liga 718. Foi observada modificagao na morfologia da
fase 8 como aumento do grau de reducdo a frio. Para 25% de redugdo, as particulas de 6
precipitaram com morfologia acicular, mudando gradualmente para globular com o
aumento da redugdo até 65%. Além disso, a laminagdo a frio acelera o processo de
transformagao da fase y” em fase 9, assim, a fracdo de fase 0 aumenta e a de y” diminui

com o aumento da redugdo a frio.
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2.3.2. Rotas industriais de tratamentos térmicos (TTs)

Diferentes aplicacdes, exigem diferentes propriedades e especificidades
metalurgicas do material. Assim, com objetivo de atender demandas industriais, podem

ser citados alguns tipos de TTs para a liga 718:

Tabela 2 — Principais rotas industriais de TTs da superliga 718. Temperaturas e tempos
podem apresentar pequenas variagoes na literatura (Adaptada de [57,58]).

Aplicagao Solubilizacao  Envelhecimento Objetivos
Aeronautica 960 °C /45’ 720 °C / 8h, resf. Sdo necessarias boa resisténcia
- resf. em no forno até 620 ao desgaste e boa soldabilidade.
agua °C/8h > resf. Com o aumento na temperatura
em agua de trabalho das turbinas

aeronauticas, € necessario
manter boa ductilidade e
resisténcia a fluéncia e tracao a
quente até 649 °C.

Nuclear 975°C/1h > 760°C/4h45’, Demanda alta resisténcia a
resf. em agua  resf. no forno até corrosdo sob tensdo na faixa de
650°C / 1h15> = 290 a 360 °C, em meio aquoso,
resf. em agua com o minimo de
comprometimento na resisténcia
mecanica possivel.

Aeroespacial 927 a1100°C 720 °C/ 6h, resf. O objetivo principal ¢ controlar
/1a2,5h=>  no forno até 620 o tamanho de grdo para
resf. em 4gua  °C/ 18h = resf.  melhorar resisténcia a tragdo e a

em agua fadiga em altas temperaturas
(por isso solubilizagdo abaixo da
T solvus de 5).
Petroleo e 1021 a 1052 774 a802°C/6 O objetivo ¢ manter uma
Gas °C/1a2h> a8h=>resf. em elevada tenacidade a fratura,
resf. em dgua  4agua com boa resisténcia mecanica e

a corrosao aquosa em temp.
ambiente, bem como resisténcia
a fragilizacao por hidrogénio e a
corrosao sob tensdo e
temperaturas moderadas em
meio contendo HzS, COz e
cloretos.
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2.4.Chapas finas — aplicac¢oes, processamento e caracteristicas

Chapas finas para aplica¢des industriais geralmente sdo fabricadas por laminagao,
e podem passar por conformagdo mecanica através de estampagem, dobramento, corte,
entre outros. Por isso, conhecer a capacidade do material de se deformar plasticamente ¢é
fundamental para entender sua conformabilidade e as possiveis falhas em fun¢do da

tensdo aplicada e da espessura das chapas [29,59].

Algumas das aplicacdes da liga 718 em forma de chapa incluem cilindros para
armazenamento de oxigénio em alta pressdo na industria aeroespacial, também em células
de NiH; para armazenamento de energia em sistemas de geracao em satélites. Na industria
nuclear, o nucleo dos reatores do tipo PWR (reator de 4gua pressurizada), que compdem
mais de 60% de todas as estagdes de geracao de poténcia instaladas no mundo, ¢ composto
por um conjunto de 193 elementos combustiveis (EC). Cada EC ¢ formado por 9 grades

espacadoras, que, em geral, sdo fabricadas com chapas de 0,365 mm de liga 718 [60].

Liu et al. [61] definem uma razao critica entre a espessura da chapa (t) € o tamanho
médio dos graos no material (d). E afirmam que a equacao de Hall-Petch, que define a
relagcdo entre a tensdo limite de escoamento e o inverso do tamanho médio de graos ao
quadrado, ndo ¢ adequada para o caso de amostras da ordem de grandeza micrométrica.
A tensdo, segundo autores, seria proporcional a d’!. Na Figura 8, de (a) até (d), estao
apresentadas as microestruturas relativas as chapas de liga 718 com 300 um de espessura
com tamanho médio de graos entre aproximadamente 25 pum (a) a 126 um (d). Ainda,
como pode ser visto no grafico da Figura 8 (e), foi definido um limite no valor de t/d
(4,77) acima do qual, para TG menores, a tensdo aumenta suavemente com a diminui¢ao
de d. Para valores de t/d menores, ou seja, TG maiores, a tensdo de ruptura decresce

rapidamente com o aumento de d. Ambos os segmentos de reta, linhas vermelhas,
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utilizados para ajuste dos dados experimentais no grafico seguem a relacdo o = g, +
k.d™! com as constantes o. € ke diferentes para cada regido. Valores baixos de t/d
referem-se a monocristais, que ndo possuem contornos de grao para atuarem impedindo
o movimento das discordancias na deformacao plastica. Nas analises fractograficas dos
CPs ensaiados em tracdo na temperatura ambiente, os autores observaram que a fratura

foi 100% ductil para todos os TGs estudados, porém com o aumento no TG o numero de

dimples e microvazios na superficie de fratura diminuia consideravelmente.
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Figura 8 — (a) a (d) Microestrutura das chapas ensaiadas em tracdo por Liu et al. [61]
com TGs variados (de 25 um em (a) a 126 um em (d) em corte na se¢do de 300 um de
largura). (e) Grafico com os dados experimentais dos autores (quadrados pretos) obtidos
para tensdo de ruptura versus d. Reta de interpolagdo dos dados experimentais em
vermelho, equagdo dentro do quadro cinza.
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2.5.Propriedades mecanicas da liga 718

As propriedades fisicas tipicas da liga 718 estdo apresentadas na Tabela 3. As
propriedades mecanicas variam em fun¢do do histérico de processamento da liga 718,
sendo regidas por diferentes normas como: API, ASTM, AMS, etc. Os graficos da Figura
9 mostram em (a) a tipica variagdo de propriedades mecénicas com a temperatura, € em
(b) a resisténcia a fluéncia por tempo de exposi¢do a cada temperatura. Tanto na tabela
quanto nas figuras estdo apresentadas propriedades tipicas referentes a liga 718 na

condicdo solubilizada e duplo-envelhecida.

Tabela 3 — Propriedades Fisicas da superliga 718 solubilizada e envelhecida [31].

Propriedades Fisicas |

Densidade (mg/m?) 8190
Temperatura de Fusao (°C) 1260 a 1336
Coef. de Expansio Térmica (um/m - K) 13,0 (25 °C)
Calor especifico (J/kg - K) 435
Condutividade Térmica (W/m - K) 11,4
Modulo de Elasticidade (GPa) 211 (20°C)
Temperatura (°C) 1200 [~ ~ 2y
93 204 316 427 538 649 760 871 982 1093 q Q \\
J N
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Figura 9 — Para a liga 718 solubilizada e duplo-envelhecida: (a) variagdo de
propriedades mecdnicas com a temperatura; (b) resisténcia a fluéncia em fung¢do do
tempo de exposicdo a temperatura (Adaptados de [31]).
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Assim como para a maioria das superligas a base de Ni, no que tange o efeito
isolado da composi¢cdo quimica nas propriedades mecanicas, as concentragdes de Al, Ti
e Nb sdo as que causam maior impacto. Nas ligas endurecidas primordialmente por y’, a
razao Ti/Al € mais importante, ja no caso da liga 718, endurecida principalmente por y”,
o percentual de Nb tem papel principal [62]. Frank ef al. [63] compararam as propriedades
de ligas 718 com composi¢des quimicas com pequenas variagdes no contetido de Ni e
Nb. Inicialmente, os autores verificaram o efeito combinado da variacao de composicao
quimica com variagdo na temperatura de solubilizagdo pelo tempo de 1h, e relacionaram
com a dureza resultante no material, em temperatura ambiente. Um grafico compilando
estes resultados esta apresentado na Figura 10, onde observa-se pouca diferenca devido a
composi¢ao quimica, mas significativa queda na dureza com o aumento da temperatura
de solubilizag¢do. Contudo, o material com 5,4% em peso de Nb (curva verde) apresentou
maior dureza apds solubilizagdo em temperaturas superiores a 1000 °C, devido a
dissolugdao completa da fase & e maior enriquecimento da matriz com Nb em solugao

solida.
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Figura 10 — Efeito da temperatura de solubilizacdo na dureza (HRC) da liga 718, em
fungdo das pequenas variagoes no teor de Ni (de 51,5 a 54,5%) e Nb (de 5,0 a 5,4%) em
sua composi¢do quimica (Adaptado de [63]).
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Adicionalmente, os autores em [63] também submeteram os materiais com
diferentes composi¢des quimicas a duas rotas industriais de TT: aeroespacial (AERO) e
petroleo e gas (P&QG). Estas rotas diferem principalmente na etapa de envelhecimento,
onde a primeira envolve envelhecimento em duas etapas com rampa de resfriamento
intermediaria dentro do forno, e a segunda envolve envelhecimento em uma tUnica
temperatura. Verificou-se que o efeito do tratamento térmico afeta significativamente o
limite de escoamento (LE) e o limite de resisténcia (LR), bem como a ductilidade
(alongamento — AL e redugdo de area — RA percentuais). A rota aeroespacial resultou em

resisténcia mecanica mais elevada e ductilidade inferior.

Ja Jouiad et al. [64] compararam a dureza da liga 718, com composi¢ao quimica
fixa (~5% em peso de Nb), submetida a envelhecimento isotérmico em diversas
temperaturas entre 650 a 900 °C. Foi observada uma queda continua no valor de dureza
com aumento da temperatura de envelhecimento acima de 700 °C, comparando tempos
idénticos de TT. J& para mesma temperatura, os valores de dureza também sofreram queda
com o aumento do tempo de exposi¢do. Os autores atribuiram a degradacdo nas
propriedades mecanicas com o aumento da temperatura e tempo de envelhecimento a
dissolugao dos precipitados endurecedores y” e sua transformacdo em o, bem como a
dissolugdo de y’. Ja no envelhecimento a 650 °C, a dureza obtida foi a mesma para todos
os tempos de envelhecimento, at¢ 10.000 h, confirmando a estabilidade metaltrgica e

microestrutural da liga 718 nesta temperatura.

2.5.1. Propriedades mecanicas da liga 718 em altas temperaturas

E importante levar em consideragdo que as propriedades mecéanicas dos materiais
apresentam sensibilidade a temperatura e tempo de operacdo bem como ao meio ao qual

ele estd exposto. Na Figura 9 (a), observa-se que a resisténcia mecanica da liga 718 sofre
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rapida degradagdo a partir da temperatura de 650 °C. Como se trata de uma superliga
bastante utilizada na industria em temperaturas até 650 °C, inimeros estudos focam no
entendimento do seu comportamento mecanico ¢ da sua resposta a mecanismos de

degradacao nesta temperatura usualmente limitrofe.

A Figura 11 apresenta uma comparagao grafica do comportamento de diversas
superligas de uso comercial quanto ao seu limite de escoamento a 650 °C em func¢do da
fracdo de fases endurecedoras (y” + y’) [62]. Nota-se que a superliga Inconel® 718
apresenta resultado superior a maioria das ligas comerciais, com excecdo de trés delas,
acima da linha pontilhada em vermelho, que, todavia, demandam maior fracdo de
precipitados endurecedores para atingir tal performance. Assim, acredita-se que as
mudangas no tamanho e fragdo volumétrica do principal composto endurecedor da liga
718, v", tem maior influéncia nos limites de resisténcia e escoamento da liga bem como

sua ductilidade a quente [65].
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Figura 11 — Limite de escoamento a 650 °C em fung¢do da frag¢do total de precipitados

endurecedores y” + vy’ para diversas superligas comerciais, usadas em discos de turbinas
(Adaptado de [62]).
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Jouiad et al. [64] estudaram a liga 718 superenvelhecida em diferentes
temperaturas por tempos prolongados e avaliaram, além da dureza do material em
temperatura ambiente mencionada no item anterior, seu comportamento em ensaio de
tragdo a 650 °C. A liga envelhecida a 650 °C por até¢ 3000 h ndo tem seu comportamento
mecanico comprometido no ensaio de tracdo na mesma temperatura, mostrando sua
resposta estavel apos superexposicao em tal temperatura critica. Na Figura 12, em (a) e
(b), estao evidenciados os valores de limite de escoamento e resisténcia da liga, onde a
curva pontilhada em azul, referente ao TT a 650 °C, ndo apresenta nenhuma queda, ja na
curva de 750 °C, a deterioragdo das propriedades se mostra bastante dréstica até 1000 h
de envelhecimento. Esta queda nas propriedades das amostras envelhecidas a 700 e 750
°C ¢ atribuida a dissolugdo progressiva das particulas de y' e y”, e transformacgao da tltima
em fase 0. Segundo os autores, a ductilidade sofre um aumento até 1000 h para todas as
temperaturas estudadas, devido ao coalescimento das particulas de y' € y”, e a zona livre
de precipitados ao redor de 8. Em seguida, apos 3000 h a perda de ductilidade se deve a
mudanca de morfologia de o favorecendo a fratura fragil intergranular. Este estudo deixa
claro o quanto a morfologia e fracao das fases endurecedoras e de o interferem na resposta

da liga 718 em tracdo a quente.
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Figura 12 — Limites de escoamento (a) e de resisténcia (b) da liga 718 envelhecida em
diferentes temperaturas (650 a 750 °C) por diferentes tempos (0 a 3000 h) (Adaptado de

[64]).

Outro estudo [66] apresenta o efeito de diferentes percentuais da reducgdo a frio na
liga 718 em forma de perfil forjado, com e sem aplicagao de TT de recozimento a 954 °C
para precipitacdo de fase & antes do duplo envelhecimento. Na Figura 13 estdo
demonstrados os resultados de ensaios de tracdo a 650 °C. Comparando as curvas
pontilhadas, sem fase 0, e sélidas, com fase 0, observa-se que houve uma queda nos
limites de resisténcia da liga nas curvas sé6lidas. Contudo, para as curvas sélidas, com o
aumento do percentual de redu¢do a frio, a morfologia de fase d passou de acicular para
globular com aumento progressivo em sua fra¢ao volumétrica (passando de 0,8% da fase
0 acicular com 0% de deformacao, para 11% de fase o globular apos 45% de reducio).
Nota-se que o ganho em ductilidade foi consideravel com aumento da fragdo de fase o
sem perda significativa de resisténcia. Os autores concluiram que o efeito dos
mecanismos de recuperagdo devido ao TT de recozimento e a massiva precipitagdo de
fase 6 intergranular (>3% fv) de morfologia globular, contendo ao seu redor uma zona
livre de precipitados y”, fizeram com que a ductilidade do material fosse melhorada,

apesar de reducdo nos limites de escoamento e resisténcia. Previamente, fora reportado
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na literatura o mesmo efeito benéfico da precipitacao intergranular de fase 6 globular com
zona livre de precipitacdo de y” no alivio da concentragdo de tensdes e aumento da
plasticidade na regido dos contornos de grao [67]. Assim, a precipitagao de fase 6 nao
teria efeito endurecedor a liga, porém, na morfologia globular, atuaria como bloqueio na

propagacao de trincas intergranulares aumentando a elongacao em condigdes de fluéncia.

1500
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o (MPa)
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Figura 13 — Curva de engenharia de amostras da liga 718 com TT para precipitagdo de
0 + duplo envelhecimento (curvas solidas, com J) e apenas duplo envelhecimento
(curvas pontilhadas, sem d), com diferentes graus de laminagdo a frio. Ensaio de tragdo
a 650 °C (Adaptado de [66]).

Além do efeito das fases secundarias no comportamento mecanico da liga 718,
outro fenomeno também ¢ amplamente reportado na literatura com relagdo a resposta em
tracdo a quente: o envelhecimento dinamico (dynamic strain aging — DSA). Diversos
autores relacionam a ocorréncia deste fendmeno a ensaios em temperaturas mais amenas
(entre 200 e 800 °C). A faixa de ocorréncia depende da composi¢ao quimica e TT prévio
da liga pois ¢ um fendmeno termicamente ativado relacionado a difusao de elementos em
solugdo solida intersticial e substitucional. Se manifesta em ensaios de tragdo,

dependendo da temperatura e taxa de deformagdo, durante escoamento plastico através
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de serrilhados na curva, chamado de efeito Portevein-Le Chatelier (PLC). Na Figura 14
estao apresentados alguns tipos de serrilhado observados na superliga Nimonic 263 em
diferentes temperaturas. A teoria de Cottrell determina que o DSA ocorre como efeito da
interacdo entre atomos de soluto e as discordancias durante deformacao pléstica, onde,
com o aumento da deformacao em temperaturas elevadas, estes atomos segregam em suas
bases ancorando-as. Formam-se as atmosferas de Cottrell, que apenas sdao desfeitas e
liberam o movimento das discordancias com o aumento da tensdo, gerando os picos e
vales relativos ao serrilhado na curva de deformagdo plastica. Suas consequéncias sao
compativeis com um fendmeno de endurecimento da liga, com queda de ductilidade e
aumento da resisténcia mecanica no intervalo de temperaturas onde ele ocorre, porém

mantendo as caracteristicas de fratura ductil transgranular [68—72].
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Figura 14 — Alguns tipos de serrilhados ocorridos em uma superliga de niquel Nimonic
263 em diferentes temperaturas de ensaio com taxa de deformacdo de 4x107* s
(Adaptado de [72]).
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2.6.Distribuicio caracteristica de contornos de griao (DCCG) ou

mesotextura

Um material policristalino ¢ composto por um conjunto tridimensional de graos

separados entre si por superficies chamadas contornos de grao. Por definicdo, um

contorno de grao ¢ uma regido de falha ou desarranjo cristalino de dimensao radial

equivalente a apenas alguns diametros atdbmicos. A orientacao cristalina muda de um grao

para outro, ¢ quando esta diferenga de direcdo ¢ significativa, o arranjo atdmico na

interface ¢ complexo e varia muito com o angulo da desorientacao. Quando a diferenca

de orientacdo ¢ baixa, da ordem de 1°, os contornos sdo considerados um agrupamento

regular de discordancias [73,74].

Na literatura, os contornos de grao sao classificados em trés tipos de acordo com

o grau de desajuste entre as redes vizinhas:

(1)

(i)

(iii)

Contornos de baixo angulo = grau de desorientacdo entre os graos inferior
al5%

Contornos de alto angulo de distribuicao aleatoria (random high angle
boundaries — RHABs) > ndo apresentam ordenagdo e periodicidade
significativas. Sao os mais comuns e estdo associados a maior energia de
superficie (~600 ergs/cm?)!. Configuram sitios preferenciais para reagdes no
estado solido pois correspondem a caminhos de alta difusividade
(transformagdes de fases, precipitagdo, etc.) [74];

Contornos especiais de alto angulo (coincidence site lattice — CSL de
baixo-Z) -> apresentam alguma ordenagdo e periodicidade, como os

contornos do tipo X3, X9, ¥27. Estdo associados a baixa energia de interface,

1 0 erg é a unidade de energia ou de trabalho no sistema de unidades

centimetro-grama-segundo (CGS) = 1 erg = 1077 Joules.
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difusividade e resistividade [17]. Por exemplo, os contornos de macla do tipo

¥3 tém energia de interface de cerca de 25 ergs/cm? [74].

A energia de interface associada ao conjunto de defeitos que compdem o contorno
do grao afeta as propriedades mecanicas do material, pois tem impacto direto na forma
com que estes defeitos interagem com a movimentacdo das discordancias e,
consequentemente, na forma com que o material responde a deformagao plastica. Podem
atuar como barreiras a movimentagao de discordancias, elevando sua resisténcia em
condi¢gdes de falha envolvendo a propagacdo transgranular de defeitos/trincas. Nas
condi¢gdes de falha intergranular, por exemplo, na fluéncia e corrosao sob tensdo, a
presenca dos contornos de grao configura caminho preferencial e favorece a propagacao
das trincas, fragilizando o material.

O aumento da resisténcia da liga por conta dos contornos de grao se deve
principalmente aos de alta energia associada, ou seja, contornos aleatorios de alto angulo.
Dois modelos embasam esse aumento de resisténcia: o primeiro modelo relaciona a maior
densidade de superficies internas no material, obtida através do refino de grao, a presenca
de mais barreiras a movimentagao de discordancias, e consequente aumento de resisténcia
do material. O segundo se baseia na relagdo entre o tamanho de grao e a densidade de
discordancias no material, o que além de elevar a resisténcia, contribui para a distribui¢ao
mais homogénea da deformagdo, mantendo a ductilidade do material e elevando sua
tenacidade. Estas contribui¢des foram devidamente modeladas através da equacdo de
Hall-Petch, onde fica clara a contribui¢ao inversamente proporcional do tamanho de grao
na tensdo de escoamento Op da liga, e a contribuicdo proporcional a raiz quadrada da

densidade de discordancias [74]:

gy = 0; + aGbp /2 + kK'D” /2 Equacdo 1

35



Onde o; ¢ a tensdo de atrito da rede, a ¢ k sdo constantes, G € o mddulo de
cisalhamento do material, b é o vetor de Burgers, p ¢ a densidade de discordancias e D o
diametro médio dos graos do material.

Acredita-se que os contornos de grao com caracteristicas especiais melhoram
concomitantemente a resisténcia mecanica e a fluéncia, a ductilidade e a soldabilidade, e
reduzem significativamente a susceptibilidade a oxidacdo, a corrosdao sob tensdao e aos
danos intergranulares [75].

O conceito de “Engenharia de Contorno de Grao” ou GBE (Grain Boudary
Engineering), frequentemente citado na literatura, trata da deliberada manipulacao da
estrutura de contornos de grao do material visando aumentar a densidade de contornos
especiais, e consequentemente, melhorar a resposta da liga a degradagdo intergranular
[18]. Em geral, estes tratamentos termomecanicos sao iterativos, alternando uma etapa de
deformacao a frio com uma etapa de recozimento, multiplas vezes. Os materiais que
respondem especialmente bem a este tipo de processamento sao as ligas metalicas com
baixa energia de falha de empilhamento da matriz austenitica e propensao a formagao de
maclas de recozimento [17].

A probabilidade de uma trinca intergranular ter sua propagagao interrompida em
uma jungao tripla ¢ funcdo da orientacdo do plano de interface em relagcdo ao eixo de
carregamento ¢ do carater intrinseco ao contorno. Ou seja, algumas caracteristicas dos
dois contornos disponiveis para a trinca prosseguir os tornam menos susceptiveis a falha,
por exemplo, por corrosdo intergranular sob tensdo assistida por radiacao [76]. O préximo

topico trata destas caracteristicas “especiais” de determinados tipos de contornos de grao.
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2.6.1. Modelo de sitios de coincidéncia (CSL)

A distribuicdo caracteristica de contornos de grao (DCCG) pode ser descrita pelo
modelo de sitios de coincidéncia (CSL). O modelo CSL é uma classificacao baseada na
orientacdo relativa entre duas redes cristalinas adjacentes, e pode ser construido através
de pontos de rede comuns ou “coincidentes” para ambos os cristais [77].

A notacdo X ¢ utilizada para designar a densidade volumétrica reciproca de sitios
coincidentes, ou seja, ¢ a razdo entre o volume da célula unitiria da rede de sitios
coincidentes e a célula unitaria da rede cristalina dos graos vizinhos, conforme equagao
2 [77]. Quanto mais ordenado estiver o contorno de grdo, maior o numero de sitios
coincidentes e menor o valor de X. Contornos de baixo X estdo associados a menor energia
de interface [17]. Quando o nimero de sitios coincidentes ¢ baixo, o valor de X ¢ alto e o
contorno ¢ descrito como randomico e de alta energia. Contornos com valores baixos de
¥ (£<29), onde hd bom ajuste entre os graos, sao considerados “contornos especiais”,
pois, na literatura, estdo frequentemente associados a propriedades superiores [78—80].
Na Figura 15 esta ilustrada a interpretagao de duas redes cristalinas adjacentes formando

um contorno CSL do tipo Z5.

Volume da célula unitaria de sitios de coincidéncia

Equacao 2

" Volume da célula unitéria da rede cristalina da liga
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Figura 15 — (a) Esquema representando dois reticulados vizinhos, (b) Representagdo da
geometria de uma rede de sitios de coincidéncia (CSL) 2=35, formada pela desorienta¢do
de 36,87 entre as direcoes [100] entre duas redes vizinhas (Adaptado de [77]).

A DCCG ¢ composta por trés categorias, classificadas da seguinte forma:
. Contornos CSL X1 — ou contornos de baixo angulo;
. Contornos CSL baixo-Z (3< X <29);
. Contornos aleatorios (X > 29).

Randle [17] afirma que a maioria dos contornos baixo-X sdo interfaces do tipo X3
e, por sua vez, as maclas de recozimento caracterizam a grande maioria dos contornos
CSL do tipo X3. Assim, os contornos de macla coerentes (simétricos em <111>) e
incoerentes (simétricos em <112>) tém papel fundamental na engenharia de contorno de
grao, e os materiais de mais baixa energia de falha de empilhamento (ou SFE — stacking
fault energy), mais propensos a maclagem, apresentam melhores resultados.

Apesar do conceito de CSL ter sido tido por décadas como suficiente na
caracteriza¢cdo de um contorno de grao, o valor de X sozinho ndo completa a geometria
dos contornos, pois ndo especifica o plano de interface. A descrigdo completa da
geometria e cristalografia de um contorno de grao depende, além do grau de desajuste ou

misorientacdo entre as redes cristalinas, da inclinacdo entre elas, configurando um
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problema com 5 graus de liberdade [17]. A Tabela 4 mostra angulos de misorientagao
para contornos até¢ X£29. Os contornos de macla primarios, secundarios e terciarios
correspondem, respectivamente, a X3, £9 e X27 e, em geral, ¢ adotada a seguinte
conotagdo para contornos de macla:

= X3" onden=1,2,3.

Tabela 4 — Angulos de desajuste tipicos de contornos CSL até 229 (contornos baixo-X)
(Adaptado de [81]).

1 <10 19a 26,53
3 60 19b 46,83
5 36,87 21a 21,79
7 38,21 21b 44,40
9 38,94 23 40,45
11 50,48 25a 16,25

13a 22,62 25b 51,68
13b 27,80 27a 31,58
15 48,19 27b 35,42
17a 28,07 29a 43,61
17b 61,93 29b 46,39

Conforme ressalta Pinto [81], qualquer contorno de grao pode ser enquadrado
como um contorno CSL com valor de X finito, desde que seja admitido um limite para a
distor¢ao da rede além do valor previsto. Quando esta acomodagao esta dentro do limite
convencionado, o contorno ¢ dito como “quase CSL”. Em geral, considera-se que esta
acomodacao em torno da desorientacdo ideal ¢ feita por discordancias intrinsecas ao
contorno. O critério de Brandon (1966) define essa tolerancia em relagao a misorientagao

normal, para classificar um contorno como CSL:
1

Af < 15°%72 Equagdo 3

Porém, o critério de Palumbo e Aust, proposto varios anos depois (1990), trouxe

maior restri¢do para o critério de Brandon, que abrangia contornos que nao apresentavam

propriedades especiais [81]:
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AG < 1502_2 Equacao 4

Em resumo, além da propor¢do de contornos especiais na microestrutura do
material, sua distribui¢do e conectividade sdo propriedades também importantes, que
compdem a caracterizagdo de um contorno de grao e definem qual seu impacto na

descontinuidade do caminho preferencial de alta energia das interfaces aleatorias.

2.6.2. Maclagem e seu papel fundamental na engenharia de
contorno de grao de ligas de niquel

Como dito anteriormente, os contornos de macla coerentes (simétricos em <111>)
e incoerentes (simétricos em <112>) configuram a grande maioria dos contornos CSL do
tipo X3 e tém papel fundamental na engenharia de contorno de grao dos materiais de baixa
energia de falha de empilhamento, pois configuram interfaces de baixa energia associada.
Estes contornos tém as seguintes caracteristicas [77]:
e Menor susceptibilidade a segregacao de impurezas;
e Maior mobilidade;
e Menor difusividade;
e Maior resisténcia ao escorregamento de contornos;
e Maior resisténcia a fratura intergranular por cavitagao e corrosdo localizada.
Determinadas rotas de processamento que promovem a maclagem no recozimento
e crescimento de grao levam a substitui¢ao continua de contornos aleatorios por contornos
do tipo CSL mais estruturados e ordenados. Segundo Randle [17], contornos do tipo X3
interagem entre si, levando a “multipla maclagem”. A regra que governa a combinagao
ou dissociacao destes contornos ¢ a seguinte:

YA+ XIB o X(AxB) Equagdo 5

40



JA+ 2B < X(A/B) Equagdo 6

Esta tiltima regra se aplica apenas caso A>B e A/B seja um numero inteiro. Assim,

se, em uma juncao tripla, se encontram um contorno do tipo £3 e outro do tipo X9, o

terceiro sera ou do tipo X3 ou do tipo £27. Se dois X3 se encontram, o resultado serd um

>9. Dessa forma, em geral, a proporcao de X9 gira em torno de 1/5 de 3, e a fracao de

X27 apenas ultrapassa um pouco a propor¢ao de contornos aleatorios [17].

As propriedades dos materiais sdo impactadas pelo aumento da propor¢ao de

maclas no material da seguinte forma:

(1)

(i)

Interac¢ido com a rede de discordancias = uma maior fragdo de maclas promove,
no minimo, o aumento da resisténcia e dureza da liga atuando da mesma forma
que um contorno de grao aleatorio, como barreiras a movimentagcdo de
discordancias. As discordancias se empilham e dissociam nas maclas e nunca
ocorre a transmissao, ainda que os planos de deslizamento estejam alinhados;

Efeito na distribuicio caracteristica dos contornos > uma macla surge para
baixar a energia interfacial total do material, ou pra reorientar os contornos de
grao através da recristalizagdo, gerando contornos moveis e absorvendo as
discordancias. Nos TTs relacionados a engenharia de contorno de grao, existem
evidéncias experimentais que hd uma tendéncia preferencial a proliferacdo de
contornos X3 e ndo 27 ou maiores. Na Figura 16 (a) a (f) estd ilustrado o processo
de interagdo entre contornos de graos moveis durante processo de recristalizagao
e crescimento de graos. Em (d) dois contornos de macla £3 interagem formando
um novo contorno movel do tipo £9. Em (f), o contorno X9 interage com um
contorno de macla X3, gerando um novo contorno do tipo £3 incoerente e movel,
em substitui¢do a um contorno aleatério comum. Através dessas interagoes, mais

contornos X3 moéveis sdo gerados. Randle [82] informa, porém, que o percentual
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(iii)

de contornos X3 incoerentes ¢ baixo, da ordem de 12%, mas, dada a sua
importancia, se trata de um parametro adotado como medida do efeito da GBE,
ou seja, autores medem apenas o aumento na fracao de contornos especiais do tipo
23 incoerentes;

Efeito na conectividade em juncdes triplas - quando uma jungdo tripla ¢
formada por duas ou mais maclas de recozimento X3", o “caminho” continuo da
rede de contornos aleatorios do cristal ¢ rompido. Em [17], Randle introduz o
conceito de “relatividade” para a caracteristica especial dos contornos do tipo
CSL, ou seja, se a conectividade dos contornos randdomicos em uma jungao tripla
for interrompida, ainda que por um contorno com caracteristicas absolutas “nao
tdo especiais”, ja havera melhora na resisténcia a degradacdo intergranular do
material. Randle [82], mais tarde, introduz o conceito de juncao tripla 2-CSL e 3-
CSL, conceito este que quantifica o grau de conectividade dos contornos numa
microestrutura. Caracterizando os tipos de jungdes triplas ¢ possivel relacionar a
melhora nas propriedades do material com a diminui¢ao de jungdes 0 ou 1-CSL,
o aumento de jungdes 3-CSL e uma saturacao de jungdes triplas 2-CSL, visto que,
pelas regras de interatividade (Equagdes 8 € 9), sempre que ocorrer o encontro de

dois contornos de macla, o terceiro sera tamb&ém um contorno especial.
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Figura 16 — Modelo da interagdo entre contornos de grdo no processo de recristalizagdo.
Os contornos com mais mobilidade estdo marcados com uma seta escura. Os contornos
randomicos ndo estdo marcados, os contornos especiais X3 tém o sobescrito m para
macla coerente e GB para contorno de grdo incoerente (Adaptado de [17]).

Assim, a manipulagdo da DCCG tem efeito direto na resisténcia do material a
fenomenos de degradagao intergranular. Por exemplo, a difusividade do hidrogénio,
elemento responsavel por fendmenos de fragilizacao e falha intergranular, foi discutida
por Oudriss et al. [83,84]. Os autores, estudando o niquel puro policristalino, verificaram
que a difusao de H ¢ acelerada em interfaces com elevada desordem associada, o que
pode ser atribuido a contornos aleatorios de alta energia (RHABs com X>29).
Inversamente, os contornos especiais baixo-CSL, de baixa energia associada, sao sitios

potenciais para captura de H, devido a sua estrutura ordenada e com menor volume livre
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e defeitos, e configuram interfaces associadas a menor difusividade de elementos

quimicos [85].

2.6.3. Tratamentos termomecanicos para modificacdo da
distribuicao caracteristica de contornos de grao (DCCG)

E estabelecido na metalurgia que tratamentos termomecanicos interferem tanto na
forma dos graos quanto na sua orientacao cristalografica. Consequentemente, estes dois
fatores controlam a cristalografia dos contornos de grao. Watanabe [16] foi o primeiro a
sugerir que tratamentos termomecanicos controlados poderiam ajustar a densidade de
contornos de baixa energia nas ligas.

Como descrito anteriormente, os contornos de macla de recozimento sdo os mais
importantes contornos especiais do tipo baixo-X. Randle [17] e Li, Guyot et al. [86]
afirmam que TTs iterativos em materiais de baixa energia de falha de empilhamento
caracterizam uma técnica amplamente utilizada para manipulacdo da cristalografia dos
contornos de grao com sucesso.

Randle [17] descreve possiveis rotas de tratamentos termomecanicos eficientes
para manipulacao dos contornos de grao, a fim de elevar a fragao de contornos do tipo
23" no material:

(1) Recristalizacgao iterativa - muito aplicada em ligas de niquel, envolve multiplas
etapas de elevada deformacdo a frio (20-30% de redugdo de area), seguidas de
recozimento por tempos curtos (2-10 minutos entre 975 e 1200 °C). E eficiente na
retencao de graos refinados;

(i1) Etapa unica de recristalizacio - uma etapa de deformagdo a frio intensa,

seguida de recozimento em temperatura elevada por tempo curto;
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(iii)  Recozimento iterativo - deformacao a frio leve (2-6% de redugdo de area) em
multiplos estagios, seguidos de recozimento por tempo e temperatura moderados
(75 min a 20 h entre 890 e 945 °C);

(iv)  Etapa unica de deformagao-recozimento ou Strain-Annealing > recozimento
posterior a aplicacdo de deformacao leve ou mesmo utilizando tensdes internas.
Produz contornos de grao com planos alinhados, € com valores de ¥ bem préximos

a configuragdao CSL exata. Rota simples € com a vantagem de mais baixo custo.

Palumbo et al. [76] estabelecem através de modelagem matematica e
consideragdes geométricas que a susceptibilidade a trincas intergranulares decresce
exponencialmente com o aumento da fracdo de contornos especiais. Lin et al. [78]
estudaram, em chapas de Inconel® 600, os efeitos de tratamento termomecanico
especifico para manipulagdo dos contornos, comparando com o convencional das
amostras como recebidas. O tratamento GBE envolveu laminacao a frio de 65%, seguido
de 5 minutos a 1000 °C. A distribuicao caracteristica de contornos foi medida usando
EBSD e o critério de Brandon. Os mapas de orientacdo mostraram que apds a GBE a
textura de laminagdo, presente na chapa como recebida, foi substituida pela distribuicao
aleatoria de orientagdes oriunda da mobilidade e interacao dos contornos e da maclagem.
De 23% de X3 nas amostras convencionais, o percentual aumentou para 55% apos 3
iteracdes. A taxa de corrosdo medida também decaiu linearmente com o aumento da
fracdo total de contornos especiais £<29.

Li et al. [86] fazem referéncia as rotas de tratamentos termomecanicos citadas por
Randle, focando na aplicabilidade a engenharia de contorno de grao da liga de niquel
Inconel® 718. Os autores estudaram, na rota iterativa de deformacao-recozimento, a

influéncia de dos parametros: percentual de redugdo de espessura da chapa de liga 718
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(de 2,5%, 5% e 7,5%), e nimero de iteracoes de deformacgao seguida de recozimento. A
temperatura de recozimento foi mantida fixa em 1200 °C, visando a dissolugdao completa
da fase & para que nao haja interferéncia entre esta fase e a mobilidade e interatividade
entre os contornos CSL baixo-X. O tempo de recozimento também foi mantido constante
em 10 minutos. A fragdo de contornos especiais 3<X<29 (utilizado o critério de Brandon),
o tamanho de grao e a dureza foram medidos e estao apresentados na Figura 17. Em todos
os casos, a grande maioria dos contornos especiais encontrados foram do tipo £3. Os
autores atestam que a relacdo entre microestrutura e dureza ¢ complexa, sendo que as
condi¢des de menor deformacdo em menos ciclos apresentaram melhor propor¢do de

contornos especiais.
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Figura 17— Para cada deformag¢do percentual, em fung¢do do numero de ciclos, foram
medidos: (a) a fra¢do de contornos especiais baixo-2; (b) tamanho de grdo, (c) dureza
Vickers (Adaptado de [86]).

Um trabalho mais recente [51] avaliou a relacdo entre os parametros do
processamento focado na GBE de uma liga de niquel com elevado teor de Nidbio (5,8%),
e a distribui¢do de tamanhos de grao e a densidade de contornos £3" na microestrutura.
As amostras como recebidas foram recozidas por 30 minutos em temperaturas de 1000,
1020 e 1040 °C, e a distribui¢ao de tamanho de graos mudou de bimodal para unimodal,
com tamanho médio duas vezes maior. A densidade de contornos X3 passou de 20% para

48%. Ja mantendo fixas as condi¢des de recozimento (1020 °C por 30 min) e variando a
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pré-deformagdo de 30%, 50% e 70%, observou-se que o tamanho médio de grdo ndo
variou, mas a distribui¢ao passou a ser homogénea na condi¢ao de maior deformacao, e
a fracdo de X3 aumentou apenas de 21% para 33%. Ja nos testes com pré-deformacao
fixa em 65% e temperatura de recozimento de 1020 °C, elevou-se o tempo de exposi¢do
ao TT de 30, para 60 e depois para 180 min. Neste caso a distribui¢ao caracteristica dos
contornos passou de 18% de X3 para 40% no maior tempo de exposicao, € o tamanho de
grao médio também duplicou, passando ainda de uma distribui¢do unimodal para uma
distribuicdo multimodal em 180 minutos. Todos os resultados evidenciam a clevada
influéncia dos parametros dos tratamentos termomecanicos na distribuicao caracteristica
dos contornos de grao (DCCG) e em sua morfologia.

Focando na engenharia de contorno de grao aplicada a materiais estruturais para
reatores nucleares [75], em uma revisao a respeito do efeito da GBE na resisténcia da liga
de niquel 800H, os autores afirmam que a mudang¢a do modo de fratura intergranular para
transgranular com o aumento de contornos especiais, levou a um aumento de 49% no
limite de escoamento da liga irradiada com 1,4 dpa a 580 °C. Quanto a fluéncia, os autores
afirmam que a DCCG afeta diretamente a distribui¢ao de carbonetos do tipo M23Cs, que
sao locais preferenciais para nucleagdo de vazios de fluéncia. Nas ligas de niquel 617 e
800H submetidas a altas temperaturas (850-1000 °C), foi observado que os contornos
especiais do tipo £3" ndo estavam associados a precipitacdo de carbonetos nas condi¢des
de fluéncia, ou seja, apenas nos contornos randdomicos nucleavam carbonetos e
consequentemente vazios. Além disso, a segregacdo induzida por irradiagdo foi suprimida
nos contornos baixo-X. No caso do efeito da DCCG na susceptibilidade das ligas de niquel
a fratura intergranular por corrosdo sob tensdo assistida por radiacdo, sdo apresentados
resultados acerca das ligas 600 e 690 relacionando o comprimento de contornos

fraturados com a densidade de contornos especiais baixo-X. Comparando as condigdes de
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tratamento convencional com aquelas tratadas com foco na GBE, houve queda
consideravel no comprimento das trincas intergranulares no tltimo caso. Atribuiu-se o
aumento na resisténcia a corrosdo sob tensao a baixa energia associada aos contornos
CSL baixo-Z, o que decresce substancialmente a velocidade de propagacao das trincas
intergranulares. Além disso, os autores afirmam que existe uma relagdo direta positiva
entre a densidade de contornos £3 e o tamanho de grao médio do material em agos
inoxidaveis e ligas de niquel, ao contrario do que ocorre com os acos ferriticos, ligas de
Aluminio, etc. Essa relacao positiva ¢ atribuida a baixa energia de falha de empilhamento
dos materiais, o que promove a maclagem durante o recozimento e crescimento dos graos.

Em 2004, Randle [82] apresentou um apanhado amplo da literatura até o
momento, abrangendo véarios trabalhos de diferentes autores e listando os principais
resultados obtidos, as propriedades avaliadas e as principais rotas de tratamentos
termomecanicos aplicadas.

Em [87], de 2016, os autores fazem uma ressalva pertinente a respeito do
processamento das superligas de niquel com foco na engenharia de contorno de grao. Eles
afirmam que a aplicagdo pratica da GBE para ligas de niquel pode ser limitada visto que
0 processamento a frio em temperatura ambiente ¢ impraticavel para estas ligas, cuja
resisténcia mecanica ¢ elevadissima. Além disso, a aplicagdo de tempos curtos na etapa
do recozimento também ¢ tecnicamente desafiadora, pois quando se trata de componentes
de grande porte, a inércia térmica envolvida ¢ elevada e o tempo de encharque ¢ dificil de
precisar e deve ser considerado. Em [50], os autores estudaram rotas considerando pré-
deformacdo a quente, porém com resultados menos significativos no aumento da fragdo
de contornos especiais se comparados com as rotas que incluem deformacao a frio. Assim,

as pesquisas relacionadas a GBE de ligas de niquel se revelam como pouco adequadas a
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fabricagdo de componentes maiores € mais complexos para aplicacdo em reatores

nucleares e unidades de geracao de energia.

2.6.4. Recristaliza¢ao versus migracao de contornos induzida por
deformacao

Conceitualmente, novos graos surgem em um material metalico em elevada
temperatura pelos mecanismos de recristalizagdo, dinamica ou estatica, ou pela migracao
de contornos induzida por deformagao (MCID). A for¢ca motriz para ambos 0s processos
¢ a mesma: a reducdo no gradiente interno de deformacgdes e eliminacao da rede de
discordancias. Ja a forca motriz para o subsequente crescimento de graos ¢ a reducao da
energia interfacial total no material [88].

A principal diferenca entre o processo de criacdo de novos graos por
recristalizacdo ou MCID esta no fato de a primeira ocorrer a partir de crescimento de
novos nucleos de cristais em pontos energeticamente favoraveis (aglomerados de
discordancias, jungdes triplas, etc.), que crescem com orientagado cristalografica diferente
da matriz. Ja a MCID ocorre através da movimentagao dos contornos devido ao gradiente
de deformagdo, deixando para trds zonas livres de deformagdo cuja orientagao
cristalografica ¢ a mesma da matriz previamente deformada [88].

O papel das discordancias na recristalizagao ¢ que, além de configurarem pontos
preferenciais de nucleagao de novos graos, os materiais CFC de baixa energia de falha de
empilhamento t€ém a habilidade de dividi-las em discordancias parciais, promovendo a
formacao de maclas de deformacdo. Como mencionado no subitem 2.6.2, inimeros
autores defendem que o processo de maclagem e multiplicacdo de contornos especiais
baixo-X ¢ favorecido durante a recristalizag@o e ainda que, apds completa recristalizacdo

do material durante processo de crescimento de grao a maclagem ¢ suprimida [17,89,90].
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Porém tal afirmacdo ndo € um consenso na literatura, visto que alguns autores
afirmam que o processo de multiplicacdo de contornos especiais nao ocorre durante a
recristalizacdo, ¢ na verdade a mesma deve ser evitada para maior eficacia no TT de
manipulagdo da distribuigdo caracteristica de contornos de grao. Segundo estudos
recentes [87,91], a MCID seria mais efetiva no processo de interagcdo e regeneracdo das
maclas em contornos do tipo 23". O processo de migra¢do de contornos envolve a
movimentagdo dos contornos aleatérios de alta energia, que possuem maior mobilidade,
permitindo que estes interajam com as maclas 23, de menor energia associada e menos
moveis, promovendo o processo de multiplicagao e regeneracao proposto por Randle [17]
e aumentando ainda a fra¢do de juncdes triplas especiais contendo 2 ou 3CSL. Os
desenhos esquematicos apresentados na Figura 18 (a) ilustram a sequéncia do mecanismo
de nucleagdo e crescimento de um novo grao no processo de recristalizagao proposto por
Prithiv et al. [91]. Em (i) os pontos triplos, locais mais provaveis de nucleagdo, estdo
identificados com setas azuis. Em (i) e (iii) estd a evolucao do crescimento dos graos
recém nucleados, onde eles eliminam a identidade cristalografica das maclas existentes
na matriz dos graos prévios, porém, ao mesmo tempo introduz novas maclas dentro de
sua rede cristalina. Na Figura 18 (b) estd representado o mecanismo de migragdo de
contornos induzida por deformacdo (MCID), onde a movimentacdo dos contornos
aleatorios de alto angulo (RHABs), representados por linha preta grossa, acaba por
promover a interacao ¢ a multiplicacdo das maclas. De (i) a (iv) observa-se a sequéncia
de aniquilacdo de um grao através da movimentacdo dos contornos promovendo a
multipla maclagem.

Ademais, um estudo recente publicado em 2020 traz a luz resultados que indicam
que a recristalizacdo de fato promove um aumento na densidade de contornos de macla

incoerentes e nao maclas coerentes [92].
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Hé ainda divergéncias na literatura acerca do processo de maclagem durante o
crescimento dos graos, etapa posterior a recristalizagcdo. Alguns autores afirmam que ha
uma queda na fragdo de contornos especiais de baixo-X durante o crescimento de grao
[92-96]. Porém ha também autores que afirmam que ocorre uma estabilidade ou aumento
na fragcdo de contornos durante o processo de crescimento de grao [97-99]. Por fim, Li et
al. [100] afirmam que a contribui¢cdo do processo de crescimento de grao na multiplicagao
de contornos especiais ao material sem deformagao prévia ¢ reduzida, se tornando mais

relevante apenas quando combina energia de deformacao a energia térmica.
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(b)

Figura 18 — Desenhos esquematicos sequenciais referentes a: (a) o mecanismo de
nucleagdo de novos grdos no processo de recristalizagdo, onde (i) apresenta os pontos
mais favoraveis para nucleag¢do de novos grdaos (jungoes triplas 0CSL), (ii) apresenta o
inicio da nucleagdo de dois grdos e (iii) o seu crescimento; e (b) o mecanismo de
migragdo de contornos induzida por deformag¢do (MCID), onde (i) a (iv) apresentam a
evolugdo da movimentagdo dos contornos, culminando na aniquilagdo de um dos grdos
(Adaptado de Prithiv et al. [91]).

2.6.5. Técnicas de caracterizacido da distribuicao caracteristica de
contornos de grao (DCCG) em materiais policristalinos

Randle [101] apresenta uma visao global a respeito das técnicas para analises
qualitativas e quantitativas dos contornos de grao. O desenvolvimento tecnoldgico dos
ultimos anos permite obter informagdes geométricas e estatisticas a respeito do modelo

de sitios de coincidéncia e contornos X. Equipamentos com rotinas automatizadas,
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especialmente o médulo EBSD (Difragao de Elétrons Retroespalhados ou Electron
Backscatter Diffraction) acoplado a um MEV (Microscopio Eletronico de Varredura),
proveem dados sobre a fracao de contornos £ em funcao da populagao total de contornos
na area analisada. Na Figura 19 esta apresentado um exemplo extraido da literatura [48]
de mapa de distribui¢des cristalograficas nos graos da area observada (a) onde cada cor
representa um plano cristalino paralelo ao plano de observagao; e um mapa de contornos
CSL (b) onde cada linha representa um contorno do tipo X (vermelho: £3, azul: X9 e
verde: X27).

A distribuicdo de contornos X ¢ indicativa do tipo de processamento prévio do
material, por exemplo, uma microestrutura rica em contornos do tipo X1 ¢ caracteristica
de material recristalizado, com textura intensa ou com alta propor¢ao de subgraos. Ou

ainda, no caso de elevada fracao de X3, sabe-se que a microestrutura ¢ caracterizada por

intensa maclagem [101].
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Figura 19 — Mapas de EBSD de uma chapa de Inconel® 718 solubilizada, deformada a
frio e envelhecida, mostrando em (a) mapa de direcoes cristalogrdficas, e (b) mapa de
contornos CSL — vermelho: 23, azul: 29 e verde: 227 (Adaptado de [48]).
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Contudo, apesar da tecnologia envolvida nos equipamentos de andlises e da
confiabilidade e automaticidade dos algoritmos desenvolvidos para tratamento dos dados,
¢ preciso cuidado para se obter informagdes consistentes e passiveis de comparagdo com
amostras de referéncia ou referéncias bibliograficas. Novamente, Randle [101] apresenta
alguns pontos de atencao no uso da técnica de analise por EBSD, de modo que o cenario
de aquisicdo de informacgdes fique o mais claro possivel e a informacao da fragdo de
contornos X seja embasada e significativa:

(1) Ha discrepancias consideraveis na fracao de CSL obtida por comprimento ou por
quantidade de contornos na area projetada, principalmente com relagao aos
contornos do tipo X3;

(i1) Geralmente as estatisticas a respeito dos contornos CSL sdo calculadas
considerando o critério de Brandon para tolerancia angular para enquadramento
numa categoria X finito. Porém, como mencionado em 2.6.1, existem outros
critérios e os resultados certamente irdo variar dependendo do critério de
tolerancia escolhido;

(111)Outro fator € que tipos de contornos serao incluidos nas contagens e estatisticas.
Por exemplo, os contornos do tipo X1, que sdo contornos de baixo angulo
(desajuste entre as redes inferior a 10°), podem ou ndo ser incluidos na contagem,
apesar de nao serem considerados contornos CSL;

(iv)Além da area analisada, que deve ser representativa, um parametro importante de
ser definido antes da tomada de informacgdes ¢ o step size da varredura dos

campos, para que seja possivel incluir até os menores contornos de grao.
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Assim, para enriquecer os resultados das andlises quanto a periodicidade e
conectividade dos contornos, € importante saber quao proximo as medidas estao do valor
exato de X, pois quanto mais préximos ao valor inteiro de X, maior a chance de haver
periodicidade no plano do contorno. O tratamento das informagdes originadas no mapa
de orientacdes obtido via EBSD pode ser dada através de processamento secundario

customizado [101].

2.6.5.1. Analises de kernel average misorientation (KAM) e
fator de Taylor (FT)

As medidas de kernel average misorientation (KAM) representam o desvio de
orientagdo da rede cristalina entre um pixel do mapa e cinco de seus vizinhos dentro de
um mesmo grao. Tais medidas podem ser extraidas dos dados das varreduras de EBSD.
A escala de cores, utilizada nos mapas apresentados nesta se¢do, mostra distorgdes
angulares de 0 até 2°, passando de tonalidades azul escuro, ciano, verde, laranja e amarelo
em ordem crescente. Quanto maior o valor angular da distor¢do, pode-se associar a uma
maior deformagdo plastica local, maior energia armazenada e maior densidade de
discordancias, permitindo até mesmo a medi¢do do diametro de células de discordancias
em microestruturas deformadas [102].

Ja a teoria de Taylor assume que, em um material policristalino, todos os graos
sao submetidos a mesma deformacao, e com base nas informacgdes de orientagao do cristal
em relacdo a tensdo aplicada, determina quais deles tem mais facilidade a acomodar a
deformacao por deslizamento de discordancias [103]. O valor do fator de Taylor (FT) ¢

calculado para cada grao individualmente através da seguinte equacao [104]:

d
FT = ZSD VS[_) Equacgdo 7
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Onde dysp se refere ao incremento de tensdo cisalhante necessario para ativar o
sistema de deslizamento (SD) mais favordvel, e dejj ¢ a deformacdo plastica incremental
gerada pelo aumento da tensdo. No caso de materiais CFC, todos os 12 sistemas de
deslizamento sdo considerados para o célculo.

Ao contrario do KAM, o FT ndo esta diretamente relacionado a densidade de
discordancias no interior do grao [104]. O valor do FT cresce quanto maior for o trabalho
requerido para acomodar a deformagao plastica em graos com orientagao pouco favoravel
ao deslizamento. Ja um baixo FT ¢ relativo a graos cujos sistemas de deslizamento estao
disponiveis e melhor alinhados, permitindo a deformagao pléastica em tensdes mais baixas
[105]. A aplicacao do FT na caracterizagdo da susceptibilidade de uma interface ao
trincamento intergranular pode ser associada ao nivel de desajuste de orientagdo
cristalografica entre os graos vizinhos. Ou seja, se o FT for muito diferente para os dois
graos vizinhos, a probabilidade de fratura intergranular aumenta, pois cria uma
incompatibilidade de deformacao associada a interface, resultando na decoesdo e criagao

de vazios [106].

2.7.Teoria da percolacio e a conectividade da rede de contornos
aleatorios de alto Angulo (RHAB)

A primeira e principal variavel para se quantificar a DCCG em um material
policristalino ¢ a densidade de contornos especiais (X<29) na sua rede cristalina,
geralmente medida por fracdo de comprimento, conforme apresentado nos subitens
anteriores. Contudo, conforme a densidade de contornos especiais aumenta, o alcance da
interconexao entre eles também aumenta e, consequentemente, ocorre uma quebra na
conectividade entre os contornos aleatorios de alto angulo. Assim, a topologia da rede de

contornos de grao de um material ¢ também alterada através dos tratamentos
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termomecanicos iterativos utilizados para manipulagdo da DCCG. A partir de analise
estatistica bidimensional dos mapas de EBSD e fundamentacdo fisica pela teoria da
percolacao, € possivel a quantificacdo do grau de conectividade dos clusters de contornos
aleatorios. Tal conectividade ¢ determinante para as propriedades difusionais de um
policristal e tem implicagdo direta nas propriedades mecanicas do material [23-25].

A quantificagdo da conectividade na rede de contornos se da através da
identificacao, classificagdo e contagem das jung¢des triplas, que sdo pontos comuns entre
trés graos vizinhos. As jungdes triplas sao divididas em quatro grupos, nomeados 0CSL,
1CSL, 2CSL ou 3CSL em fung¢do do nimero de contornos CSL baixo-X chegando ao
ponto triplo, no encontro entre trés contornos [107,108]. Esta nomenclatura sera adotada
na presente tese para se referir a jungoes triplas e sua coordenacao. Com base nesta
defini¢do, o favorecimento do caminho de percolacao dos fendmenos intergranulares esta
diretamente relacionado a uma fracdo elevada de OCSL+ 1CSL, que representam as
juncdes triplas mais susceptiveis [107].

Na Figura 20 esta apresentado em (a) um esquema ilustrativo de uma rede de
contornos de grao, onde vé-se, em traco espesso, contornos aleatorios do tipo RHAB e,
em trago fino, contornos CSL baixo-X. E possivel observar que ha clusters de contornos
aleatorios que nao se interconectam (envolvidos por linha vermelha pontilhada). Ou seja,
a rede de contornos aleatérios ¢ quebrada e o caminho preferencial para propagagdo de
trincas intergranulares fica interrompido. Esta interrup¢do estd representada por linha
continua vermelha, simbolizando o caminho de propaga¢do de uma trinca, interrompida
quando chega a um contorno especial. Na Figura 20 (b) tem-se um desenho esquematico
representando as diferentes juncdes triplas em fun¢do do nlimero de contornos especiais

presentes.
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Figura 20 — (a) Esquema ilustrativo de uma rede de contornos de grdo em material
policristalino, onde a multiplicagdo de contornos baixo-CSL favorece a quebra na
conectividade dos contornos do tipo RHAB, e (b) esquema representativo dos quatro
tipos de jungoes triplas possiveis e sua classifica¢do (Adaptado de [25]).

De acordo com Reed e Schuh [108], a distribuigdo das jungdes triplas na rede
cristalina de metais CFC, por tipo, ocorre de acordo com os graficos apresentados na
Figura 21, conforme a fragdo de contornos CSL baixo-X aumenta. Os circulos em
vermelho sao dados experimentais obtidos a partir de varreduras de EBSD, j4 a linha azul
¢ a distribuigdo provavel no caso de uma rede aleatoria calculada. Nota-se uma boa
adequacdo entre os dados experimentais € a curva teorica apenas no caso das jungdes

triplas do tipo OCSL. A ocorréncia das jungdes triplas dos tipos 1CSL e 3CSL mais
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elevada do que o previsto, em detrimento das 2CSL, que estdo abaixo da curva tedrica.
Tal fato ocorre, pois, pares de contornos CSL baixo-Z, principalmente as maclas do tipo
23, tendem a se combinar através do mecanismo proposto por Randle [17,24], chamado
"modelo de regeneragdo de 23”, promovendo assim, um aumento na fracdo de jungdes
triplas 3CSL, ou preservagao das TJ 1CSL contendo o chamado contorno especial “ponta
solta”, em detrimento das TJ 2CSL [108]. Segundo Randle, dois contornos 23 tendem a
gerar um novo contorno 9. Este ultimo por sua vez apresenta elevada mobilidade e ao se

encontrar com outro 23, pode gerar um 27 ou ainda, mais provavelmente, um novo 3.
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Figura 21 — Distribui¢do de jungoes triplas, por tipo, em fungdo da fra¢do de contornos
especiais CSL baixo-2. Circulos vermelhos apresentam os dados experimentais a partir
de analises de EBSD em diferentes ligas CFC. Curva azul apresenta probabilidade
simulando uma distribui¢do aleatoria de RHAB (Adaptado de [108]).
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2.8.Efeito de DCCG modificada na precipitacio de fases e
propriedades mecanicas de ligas CFC

Em aco inoxidavel austenitico 304, Kurban et al. [109] verificaram um aumento
da fracdo de contornos resistes a segregacao de boro e a precipitacdo de carbonetos
quando o ago era processado termomecanicamente para aumento da fracdo de contornos
especiais do tipo £3" (ou “grain boundary engineered”). Este fato corrobora o que Zhou
et al. [110] atesta: 97% dos contornos de grao do tipo CSL 1<Z<29 ficaram imunes a
precipitagdo de carbonetos, enquanto apenas 16-24% de contornos aleatorios do tipo
>>29 se apresentaram imunes a sensitizacao. Segundo os autores ndo houve precipitacao
de carbonetos em contornos de baixo angulo do tipo £1, bem como em contornos de
macla coerentes do tipo X3. Apenas os contornos X3 incoerentes apresentaram baixa
percentagem de carbonetos.

Em 1998, Trillo e Murr [111,112] estudaram a precipitagao de carbonetos do tipo
M23C¢ em aco inoxidavel austenitico 304 com diferentes teores de carbono. A
precipitacdo de carbonetos ocorre inicialmente em contornos aleatérios de alto angulo, e
em seguida nos segmentos de macla incoerente, ndo havendo registro de nenhuma
particula precipitada em maclas coerentes para nenhum dos percentuais de carbono
estudados. Segundo os autores, haveria uma energia interfacial critica para que a
precipitacdo intergranular ocorresse, € esta energia critica estaria na faixa entre a energia
relacionada a maclas coerentes (onde a precipitacdo ndo ocorre) e a energia associada a
maclas incoerentes (onde ha precipitados). Ademais, o grau de deformagao prévia do
material também aumenta a faixa de angulos de misorientagdo em que ocorre
precipitacao.

De maneira andloga, Scotto D’ Antuono et al. [113] estudaram a precipitacdo da

fase B (AlzMg2) em uma liga Al-Mg utilizando mapas de orientagdo gerados através da
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técnica de precessao (PED — precession electron diffraction) em microscopio eletronico
de transmissdo com aquecimento in situ. Os autores contestaram afirmagdes anteriores
que vinculavam a precipitagao de fase  apenas em contornos de alto angulo, e além disso,
puderam observar a precipitagao preferencial de f em contornos de baixo angulo, porem
o crescimento das particulas nestes contornos era limitado a um tamanho méximo.
Particulas de B precipitadas em contornos de alto angulo cresciam de forma ilimitada.
Devido a complexidade inerente ao papel dos carbonetos intergranulares em
superligas a base de Ni, a precipitagao de carbonetos em relacio a DCCG vem sendo
estudada por alguns autores nos tltimos anos. Sabe-se que, dependendo da estequiometria
do carboneto, sua morfologia, tamanho e distribuicdo ao longo dos contornos de grao,
esta fase pode ser benéfica as propriedades mecanicas destas superligas, seja inibindo a
migracao dos contornos ou impedindo a movimentacdo de discordancias, ou pode
antecipar a fratura fragil intergranular caso carbonetos sejam formados como cadeias
continuas ao longo dos contornos de grao. Por exemplo, a precipita¢ao intergranular de
carbonetos reduz a susceptibilidade a corrosao sob tensao das superligas de Ni quando
expostos a ambiente aquoso, por exemplo em reatores do tipo PWR. J4 em ambiente
acido, a precipitacao intergranular causa reducao de Cr nas adjacéncias do contorno, ¢ a
matriz de Ni fica mais suscetivel a dilui¢do no processo corrosivo, conforme estudado

por Hwang et al. [114].

2.8.1. Em ligas a base de Ni

Em 2012, Dong et al. [115] estudaram a liga do Ni SRR99 em forma de bicristais
fabricados através de solidificacao direcional, contendo um contorno de grao com angulo
de misorienta¢do definido como 4°, 8° e 13°. Ap6s processo de fabricacao dos bicristais,

todos passaram pela mesma rota de TT incluindo solubilizagao e envelhecimento em duas
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etapas. As amostras com diferentes tipos de interface foram ensaiadas até a ruptura a
800°C com carga constante de 750MPa, e analisadas por microscopia eletronica de
varredura e transmissdo. Os autores observaram que o tempo de ruptura decresceu
abruptamente quando o angulo de misorientagcdo entre os cristais aumentava de 8 para 13
graus, chegando bem proximo a 0 horas. Os contornos com diferentes angulos foram
observados e percebeu-se que a quantidade de carbonetos com tamanho inferior a 0,5 pm
diminui com o aumento do angulo de misorientacao € em contrapartida, a quantidade de
carbonetos maiores do que 1,3 um aumenta com o aumento do angulo de misorientacao.
Tal fato sugere que os carbonetos do tipo M23Cs, menores e mais frequentes em contornos
com angulo de 4°, sao benéficos e prolongaram o tempo de ruptura da liga de Ni, enquanto
os carbonetos do MC, maiores e mais frequentes em contornos com angulo de 13°,
levariam a ruptura precoce das amostras ensaiadas. Além disso, 20 carbonetos do tipo
MC foram analisados quanto a sua relacao de orientagdao (RO) preferencial com a matriz
e observou-se que 45% dos carbonetos tinham uma RO preferencial especifica, enquanto
os outros 55% de particulas apresentaram 4 outros tipos diferentes de orientagdo. Este
estudo focou em contornos de baixo angulo e o efeito na precipitacdo e morfologia de
diferentes tipos de carbonetos no tempo de ruptura. Contornos de alto angulo e suas
especificidades nao foram abordados [115].

Telang et al. [116] calcularam a energia de contorno de grao efetiva (EGBE) ou
média das condigdes solubilizada (SA) e processada termomecanicamente (TMP) para
aumento da fracdo de contornos especiais na liga 600. De acordo com o célculo, a liga
solubilizada tem aproximadamente o dobro da EGBE da liga processada, o que ¢
condizente com a densidade de contornos especiais do tipo CSL em SA (~38%) e TMP
(~73%). Assumindo que a nucleagdo e crescimento de carbonetos ricos em Cr depende

da energia de contorno de grao media da liga e de seu tamanho médio de grdo, ¢ verificado
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que na condi¢gdo TMP, com menor EGBE, até¢ mesmo os contornos de alto angulo (HAB)
apresentaram menor quantidade de carbonetos e menor grau de reducao de Cr. Mesmo
citando que os contornos de alto angulo sdo mais suscetiveis a precipitagao desta fase por
serem sitios de mais alta energia associada quando comparado aos contornos do tipo CSL.

Medeiros et al. [35] estudaram o efeito de diferentes rotas de processamento
termomecanico em chapas de Inconel® 718 no ambito da engenharia de contorno de grao.
Os autores obtiveram resultados em termos do aumento de fracdo de X3" a niveis
superiores a 63%, concomitante com a manuten¢do de estrutura de graos refinada. A
precipitagdo controlada de & ndo influencia na distribuicdo caracteristica de contornos, e
ainda impede o crescimento de grao que ocorre comumente durante processamento
termomecanico [117].

Um estudo semelhante foi encontrado na literatura a respeito da precipitagdao
intergranular da fase 6 em uma liga teste Ni-12Nb-3Fe: Ida et a/. [118] afirmam que o
efeito do grau de misorientagdo dos contornos na precipitagdo da fase 6 leva a
precipitacdo constante independente do angulo de misorientagao 6, quando 6 >15°, sendo
a precipitagdo nula em contornos com 6 < 15°. Contudo, a fragao de area de contornos de
alto angulo coberta por precipitados quando 06 >15° dispersa significativamente, variando
entre 30% e 100% de contornos cobertos por 6. Os autores nao explicam esta dispersao e
nao abrangem sua analise particularizando os diferentes tipos de contornos de alto angulo.
A influéncia do plano dos contornos de grao na precipitacdo e crescimento da fase 6
intergranular estaria relacionada a proximidade deste plano com o plano de habito desta
fase. Ou seja, caso o plano de habito da fase & (planos da familia {111} em y [40]) esteja
aproximadamente paralelo ao plano do contorno, a fase cresce ao longo do mesmo,
causando potencialmente um efeito de serrilhado no contorno. Na Figura 22 vé-se uma

micrografia de MET em campo claro evidenciando a precipitacdo de agulhas de fase o
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num contorno de grao, onde, por ndo encontrar uma variante adequada do seu plano de
habito, paralela ao plano do contorno, acaba por causar a migragdo da interface levando

ao aspecto serrilhado irregular.

Figura 22 — Precipitados de fase 6 em um contorno de grdo, ,crescendo em dire¢do a

matriz de um dos graos vizinhos e causando efeito de serrilhado na interface (Adaptado
de [40]).

2.9.Fenomenos de fragilizacio intergranular e o efeito da DCCG

Quanto ao meio de operacdo, a liga 718 comumente estd relacionada a falhas
associadas a corrosdo sob tensdo, fragilizagdo por hidrogénio, fragiliza¢do dinamica ou
fratura intergranular assistida pela oxidagdo (OAIC — oxidation assisted intergranular
cracking), entre outros fenomenos principalmente resultantes de mecanismos de
degradacao intergranular. Estes sdo conhecidos na literatura como fendmenos de falha
assistida pelo ambiente (environmentally assisted cracking). Na Figura 23 estd
apresentado um esquema representativo da agao do ambiente na fragilizacao do material,
listando as etapas que podem ou nao envolver reagdes quimicas (itens 2 e 8), dependendo

do meio.
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Zona Plastica

Transporte de massa atingindo a ponta da trinca;
Reagbes quimicas na solugdo préximo a ponta;
Absorgao superficial na regiao da trinca;

Difusdo superficial;

Reacoes superficiais;

Absorg¢ao para o material;

Difusao no volume do material;

Reac0Oes quimicas no material;

Ruptura das ligacdes interatomicas e inicio da
fratura.

O 0N ook WM

Figura 23 — Desenho esquematico, com etapas do processo de fragilizacdo do material
submetido a um ambiente agressivo.

A corrosao sob tensao ¢ um fendmeno comum a agos inoxidaveis e superligas de
Ni, onde o metal esta sujeito a tensdo trativa aplicada e/ou tensao trativa interna residual
e em ambiente agressivo. Se trata do principal mecanismo de falha em ligas de Ni usadas
em reatores nucleares de dgua primadria (pressurized water reactor — PWR) [119]. Pode
ou nao ser assistida por radiagdo. Leonard et al. [28] estudaram a liga 718 submetida a
dois ciclos de 24 meses sob radiacdo de néutrons em taxa e temperatura de 0,14 dpae 317
°C, respectivamente. Andlises por EBSD da regido das trincas mostraram que: 1) nao
houve propagacao transgranular; ii) ndo houve propaga¢ao ao longo de contornos de
baixo angulo (de 5-10° de desorientacdo) e apenas cerca de 3-4% das trincas propagaram
ao longo de contornos especiais de macla do tipo 23; iii) as trincas s@o interrompidas em
pontos triplos especiais, contendo contornos de baixo angulo ou maclas. Algumas destas
informacdes estao consolidadas na Figura 24. A regido da trinca apresentou indicios de
elevada deformacgao plastica concentrada, como linhas de discordancias e maior
densidade de maclas de deformacao. Assim, o acumulo das discordancias nos contornos

de graos, concomitante a oxidagao preferencial desta regido, resultou no endurecimento
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localizado e perda da capacidade de acomodar a deformacao nesta regido, iniciando a
trinca e facilitando sua propagac¢do através de um mecanismo de corrosdo sob tensao

assistida por irradiacao.

Todos os Contornos do Material Contornos Trincados
: _ N 53
W Baixo angulo
(2-15°)
0.4 w Alto Angulo
- (>15°)
"
o
O
o S
[T (]
0.2 frs
0.0
0 10 20 30 40 50 60
(b) Angulo (graus) () Angulo (graus)

Figura 24 — (a) Anadlise por EBSD da regido trincada, mostrando caracteristica
intergranular da propagagao da trinca. Andlise estatistica da distribui¢do dos contornos
(b) no volume do material afastado das trincas, evidenciando uma distribui¢do normal,
e um pico nos contornos especiais do tipo 23 com densidade maior que 45%, e (c) na
regido intergranular trincada, evidenciando que ndo houve propagagdo de trincas em
contornos com menos de 10° de orientagdo e apenas 3-4% das trincas propagaram ao
longo de contornos especiais (Adaptado de [28]).

No caso de ambientes com presenca de oxigénio e, em geral, ativagdo térmica, o
fendmeno de fragilizagdo dindmica (ou dynamic embrittling), onde o elemento
fragilizante atinge a area de concentracdo de tensdes a frente da ponta da trinca

primordialmente por difusdo intergranular, ¢ conhecido como OAIC. Particularmente nas
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ligas de niquel, o filme superficial protetor ¢ geralmente formado de 6xidos de cromo e
aluminio. Na liga 718, a resisténcia a oxida¢do ¢ mantida até 650 °C. A partir desta
temperatura, o oxigénio difunde mais intensamente através do filme protetor, chegando
ao metal a difusdo ¢ preferencialmente pelo contorno de grao, culminando na oxidacao
intergranular que, em tltima analise, afeta sua ductilidade, resisténcia a fadiga e a fluéncia
[69,120-122].

Apesar da fenomenologia envolvida no OAIC nao ser completamente estabelecida
na literatura, existem algumas teorias propostas para o processo de fragilizacao
intergranular pelo oxigénio na liga 718. Alguns autores sugerem que, em temperaturas
elevadas, ocorre segregacao de Nb nos contornos de graos préoximos a superficie do
material, em paralelo & decomposi¢ao de carbonetos de nidbio. Através da difusdo, o
aumento da disponibilidade de Nb na superficie, de grande afinidade quimica pelo
oxigénio, resultaria na formagdo de oxido fragil de Nb (Nb2Os) nos contornos,
culminando na fratura fragil intergranular [69,123—-125]. Ainda, Pfaendtner e McMahon
[126] propuseram que, na realidade, a difusdo acelerada de oxigénio na ponta da trinca,
assistida pela concentragdo de tensao na regido, levaria a decoesao dos contornos de grao,
responsavel pela fratura.

Pancou et al. [121] observaram a ocorréncia do efeito PLC em ensaios de tragcao
a 450 °C, com fratura transgranular, e a 650 °C ocorreu fratura intergranular assistida por
oxidagdo em seus CPs. Os autores estudaram a liga 718 obtida por fusdo a laser e afirmam
que, os modos de fratura ocorreram de maneira andloga com os modos de fratura obtidos
para a liga 718 fabricada por outros métodos como a laminagao a frio, apesar das tipicas
diferengas microestruturais. Por isso, eles concluem que parametros microestruturais,
como TG, distribuicao e morfologia das fases secundarias, etc., ndo interagem de maneira

determinante com os mecanismos de fratura. Sanviemvongsak et al. [127] estudaram a
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oxidagao estatica da liga 718, ndo assistida por deformagao, em exposi¢ao prolongada ao
ar a 850°C. Foi feita medida da camada externa de 6xido, bem como caracterizagao por
analise de imagens da oxidag¢do intergranular, partindo da superficie exposta do material.
A natureza dos 6xidos foi obtida por analise quimica quantitativa via EPMA (electron
probe microanalyser). As amostras com maior TG, menor percentual de maclas e
contornos especiais baixo-X apresentaram camadas mais espessas de Oxidos nos
contornos de grao. O mecanismo para oxidagado intergranular foi proposto, relacionando
a cinética do fendmeno a difusdo do oxigénio através dos contornos de grao ou da
interface oxido/metal e a difusao do aluminio pela rede cristalina. Para contornos
especiais, os autores verificaram difusao intergranular mais lenta.

A correlagdo entre OAIC e o efeito PLC foi estudada por alguns autores na liga
718 envelhecida em duplo estagio [69,71]. Verificou-se que o modo de fratura muda de
ductil transgranular para fragil intergranular em uma faixa de temperaturas estreita, entre
470 e 500 °C, conforme pode ser observado na Figura 25, através de um ensaio
combinado nestas duas temperaturas, onde foi observada ocorréncia de serrilhado do tipo
C na curva plastica apenas a partir da queda na temperatura. Assim, Fournier et al. [69]
concluiram que acima de 500 °C a susceptibilidade da liga 718 a fragilizagdo pelo
oxigénio aumentou e o efeito da atmosfera e da baixa taxa de deformagio (~107s)
levaram a fratura fragil intergranular. Ao contrario, abaixo desta temperatura a fratura foi

puramente transgranular e o efeito do ambiente foi anulado.
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Figura 25 — Curva tensdo versus deformacdo de engenharia da liga 718, referente a
ensaio conduzido em atmosfera comum com taxa de deformacdo de 5x107 s7. Até 4% de
deformagao o ensaio foi conduzido a 500 °C, depois a 470 °C até ruptura (Adaptado de

[69]).

Rezende [128] verificou também a ocorréncia do efeito PLC ¢ OAIC em faixas de
temperaturas especificas na liga 718 submetida a duplo envelhecimento. Os ensaios
apresentados na Figura 26 foram feitos em taxa de deformacdo ligeiramente mais
acelerada que o trabalho de Fournier (~10™*s™), e mostram a varia¢io na tensdo limite de
escoamento e deformacao com a temperatura de ensaio. Nao houve uma faixa estreita de
temperaturas na transi¢ao do modo de fratura, mas somente ap6s a faixa de ocorréncia do
efeito PLC ¢ que se iniciou a manifestagdo do OAIC. No grafico da Figura 26 observa-se
que a partir da temperatura de 650 °C, com o inicio da manifestacao do OAIC, comega a
degradacao da oLk concomitantemente com a reducao na ductilidade. Na Figura 27 estao
apresentadas fractografias de MEV observadas por Rezende a 650 °C e a 750°C, com

evidéncias do carater intergranular de algumas das regides dos corpos de prova (CPs).
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Figura 26 — Resultados dos ensaios de tragdo em diferentes temperaturas da liga 718
duplo-envelhecida, mostrando a faixa de temperaturas em que se observou a ocorréncia
do DSA com serrilhados do tipo A e B, e a faixa de ocorréncia do OAIC (Adaptado de

[128]).

Figura 27 — Andalise fractogrdfica via MEV/SE de CPs ensaiados em tragdo a 650 °C,
em (a) e (b), ea 750 °C, em (c) e (d).
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Yamaura et al. [129] estudaram a resposta em oxidacdo de uma liga binaria
policristalina de Fe-Ni. Analises de EPMA evidenciaram intensa oxidagdo intergranular
em contorno de alto angulo e alta energia quando o material foi exposto a atmosfera rica
em O por 5 h a 1000 °C. J4 contornos de baixo-X apresentaram alta resisténcia a
oxidagdo, especialmente os contornos de macla. Na Figura 28 estdo apresentadas duas
regides de uma mesma amostra, sendo em (a) evidenciado um contorno de alto angulo e
alta energia, com espessa camada de 6xido. A varredura em linha mostra enriquecimento
de Fe na regido do contorno, e a analise de EPMA classifica como 6xido a base de Fe.

Em (b), vé-se um contorno especial baixo-X sem oxidacao [129].

N, AW
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Figura 28 — Micrografias obtidas através de MEV com andlise quantitativa de elementos
via EPMA (varredura em linha — linescan), de amostra de liga Fe-Ni submetida a
atmosfera rica em Oz a 1000 °C por 5h. Em (a) observa-se um contorno aleatorio de algo
angulo (RHAB), com espessa camada de oxido de Fe. Em (b) observa-se um contorno
especial baixo-X de baixa energia associada, sem ocorréncia de oxido (Adaptado de

[129]).

Mais recentemente, Nakagawa et al. [130] mediram o coeficiente de difusdo do

oxigénio através de diferentes tipos de contornos de grao em bicristais de alumina (a-
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AlO3). Os autores compararam a difusividade de O em contornos £31, ¥21 ¢ £7 ¢
observaram que a maior difusividade ocorreu no contorno £31, ou seja, um RHAB com
>>29 e alta energia associada. Porém, para os outros contornos baixo-X, a difusividade
do O variou de acordo com o plano do contorno. Os valores foram os mesmos tanto para
X7 quanto para £21 nos casos em que o plano do contorno era o mesmo. Ou seja, além
da caracteristica do contorno e sua densidade reciproca, sua estrutura atdbmica também ¢
determinante para a difusividade do O.

Outros autores estudaram a liga 718 em particular, em condic¢des de fragilizagao
dindmica através de ensaios de flexdo de quatro pontos a 650 °C [131-133]. Estes estudos
verificaram que o processo de oxidacao e a taxa de propagagao das trincas intergranulares
assistidas por oxidagao dependem, além da pressao parcial de oxigénio na atmosfera e da
temperatura, da caracteristica do contorno. Os autores propdem, entao, que, na liga 718,
a difusividade intergranular do oxigénio em contornos CSL baixo-Z ¢ varias ordens de
grandeza menor que em contornos aleatérios de alto angulo. A liga processada para
aumento da densidade de contornos especiais se apresenta bem menos sensivel ao
fenomeno de fragilizagdo dindmica do que a liga processada de maneira tradicional.
Krupp et al. [132] evidenciaram que o tempo de incubagdo da trica intergranular fragil
antes da fratura em ensaios de flexdo a 650 °C ¢ maior para as amostras de liga 718
processadas para aumento da fragdo de contornos especiais (TMP). Na analise
fractografica do material como recebido, com menor fracdo de contornos especiais
observou-se fratura fragil, e a superficie de fratura da amostra com fra¢ao de X superior
apresentou elevado grau de ductilidade. Adicionalmente, a exposi¢ao da liga 718 ao ar
por 30h a 900 °C mostrou que os contornos de macla do tipo 23 foram imunes a oxidacao

intergranular [134].
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Kumar Das e Shoji [135] estudaram o processo de inicia¢ao da oxida¢ao de uma
liga binaria CFC de Fe-Cr através de diferentes tipos de contornos de grao (X3, £5 e
RHAB), partindo da superficie em ambiente aquoso a 280 °C e pressao atmosférica, por
simulagdo molecular dindmica. Foi verificado que o nivel de desordem na estrutura dos
RHAB permitia a absor¢ao de moléculas de agua, que ali se dissociavam em ions de H e
O. Ao contrario do H, que se difundia rapidamente através de intersticios e vacancias na

rede da matriz, o O se difundia preferencialmente ao longo de contornos de grao.
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3. Material e Métodos Experimentais

3.1.Material

Para realizagdo deste trabalho foram utilizadas amostras retiradas de chapa
comercial laminada a quente, com 1,0 mm de espessura inicial, fornecida pela Special
Metals. A analise de composi¢ao quimica, feita por espectroscopia de plasma, esta
apresentada na Tabela 5 a seguir, e segue a norma UNS N07718 / AMS 5596M referente

a liga de niquel 718.

Tabela 5 — Composi¢do quimica do material de partida.
Elemento | Ni Cr Fe
Bal. 1845 18,71 5,06 2,92 0,56 1,01 0,11

Elemento | Ta Mn
0,02 0,06 0,09 0,004 0,04 0,002 0,007 0,02

3.2.Tratamentos termomecanicos

O material de partida foi submetido a diferentes tratamentos termomecanicos
conforme apresentado no fluxograma da Figura 29. Este fluxograma institui a

nomenclatura das amostras retiradas para caracterizagdo (siglas em vermelho).
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TG

ROTA 6
TG, %6, %Z

Chapa Laminada a Quente

Como recebida

(CR)

ROTAA

ROTAB

Laminagdo a frio

1 passe: 1 mm -0,4 mm

Laminagao a frio

1 passe: 1 mm -0,6 mm

Solubilizacdo
Super-solvus &

1050 °C / 30 min
(soL)

TG, %6, %2, #6/%,
RO

Superenvelhecimento
900°C/2,4,6E24h

(SOL-SE)

NOTAS:
[] RotaA
[ ] RotaB

Solubilizagdo
Sub-solvus &
975°C/ 1 h 15 min

TG, %6, %%, #5/5,
RO

Superenvelhecimento
975°C/1,48e 96 h

(RA-SE)

Solubilizagao
Super-solvus &
1050 °C /30 min

Laminagao a frio
Redugdo ~10%

ROTA
NUCLEAR

Solubilizagdao
Sub-solvus &
975°C/1h 15 min

TG, %6, %2

Solubilizagao
975°C/ 15 min

TG, %6, %Z

Duplo
envelhecimento

760°C /4 h 45 min >
resf. forno > 650 °C /
1h 15 min
(SOL-DE)

Duplo
envelhecimento

760°C /4 h 45 min >
resf. forno - 650 °C /
1h 15 min

(RA-DE)

Solubilizagao
975°C/ 1h

TG, %6, %Z

Duplo
envelhecimento

760°C /4 h 45 min >
resf. forno - 650 °C /

1h 15 min
(RB-DE)

|

Ensaios de Tragdo (25 °C e 650 °C)

- TG - tamanho médio de graos
- %6 - fragdo de area de fase 6

- %Z - fragdo de comprimento de contornos tipo 23" (23+ 29+ 227)

- #6/% > quantificacdo do nimero de precipitados intergranulares de & por tipo de

contorno de grao ou jungao tripla (como sera qualificado a posteriori)

- RO - relagdo de orientacdo cristalografica entre precipitados e matriz

- Adiregdo de laminagado a frio foi a mesma dire¢do da laminagdo a quente

- A nomenclatura das amostras, utilizada daqui por diante, estd apresentada em vermelho
- Oresfriamentoapds TT foi feito ao ar

Figura 29 — Fluxograma com as rotas de processamento as quais o material de partida
foi submetido, apresentando a nomenclatura das amostras adotada ao longo desta tese.
As Rotas A e B, de laminagdo a frio, foram baseadas no trabalho de Medeiros et al. [35].
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A amostra CR foi caracterizada em seu estado inicial por microscopia 6ptica (MO)

quanto ao seu tamanho médio de graos (TG). Em seguida, o material foi dividido em

quatro linhas de processamento com objetivos particulares:

Rota 6 — a chapa CR foi solubilizada em temperatura super-solvus de ¢ a 1050 °C por
30 min, e retirada a amostra SOL para caracteriza¢do microestrutural de referéncia
em termos da mesotextura, sem precipitados de 6 e sem passar por laminagao a frio.
Em seguida, a chapa foi submetida a superenvelhecimento a 900 °C por 2,4, 6 ¢ 24 h
(amostras SOL-SE), objetivando a caracterizagdo microestrutural da evolugdo da
precipitacdo intergranular da fase 6 de baixa temperatura (com morfologia acicular),
em funcdo da distribuicdo caracteristica de contornos de grao (DCCG);

Rota A — o objetivo desta rota de laminacdo a frio foi a manipulacdo da DCCG
promovendo conjuntamente o aumento na densidade de contornos especiais e da
fragdo volumétrica de fase 0, baseado no estudo de Medeiros et al. [35]. Envolveu
uma Unica etapa de deformagdo a frio intensa (60% de reducdo) e posterior
solubilizacdo em temperatura sub-solvus de 6 a 975 °C por 1 h 15 min. A chapa
processada pela rota A foi dividida em dois grupos:

o RA-SE: parte da chapa foi submetida a tratamento térmico (TT) de
superenvelhecimento a 975 °C em diferentes tempos (1, 48 ¢ 96 h), para
caracterizacdo da evolugdo da precipitagdo intergranular de fase 6 de alta
temperatura (morfologia globular) com respeito a DCCG;

o RA-DE: outra parte da chapa foi submetida a duplo envelhecimento segundo
a rota nuclear, a 760 °C por 4 h 45 min, seguido de resfriamento no forno em
taxa de aproximadamente 7 °C/min, até 650 °C, sendo mantida por 1 h 15 min
nesta temperatura. O objetivo foi a avaliagdo do comportamento mecanico a

frio e a quente em ensaios de tracao.
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Rota B — rota de processamento iterativo para manipulagdo da DCCG, cujo objetivo
foi aumentar a fragao de contornos especiais de baixa energia, mantendo baixa fracao
volumétrica de fase & [35]. Envolveu um passe de laminacdo a frio de 40% de
redugdo, seguido de solubilizacao super-solvus de 6 (1050 °C) por 30 min e quatro
passes de laminagao a frio (~10%) alternado com solubilizagdo em temperatura sub-
solvus (975 °C) por 15 min. Ultimo passe de redugdo a frio foi sucedido por
solubilizagdo por 1h na mesma temperatura e posterior duplo envelhecimento como
na rota nuclear (amostra RB-DE). Foi realizada caracterizagdo das propriedades
mecanicas a frio e a quente através de ensaios de tragao.

Rota Nuclear — esta ¢ a condi¢cao comercial usada como referéncia para comparagdo
das propriedades mecanicas em tracao, tanto a frio quanto a quente, com as amostras
RA-DE e RB-DE. A chapa CR foi submetida a TT de solubilizagdo em temperatura
sub-solvus de 6 2975 °C por 1 h 15 min e duplo envelhecimento segundo rota nuclear,

como detalhado na Tabela 2, sem laminagdo a frio (amostra SOL-DE).

O resfriamento das amostras apds os tratamentos térmicos (TTs) foi feito ao ar.

As temperaturas de superenvelhecimento das amostras SOL-SE e RA-SE foram

escolhidas para obten¢do de diferentes morfologias e fragdes volumétricas de fase &

intergranular, visando estabelecer a correlagdo entre a evolugdo da sua precipitacao € o

tipo de contorno ou junc¢ao tripla onde ocorre. Na Figura 30 esta apresentado um diagrama

TTT baseado no trabalho de Beaubois et al. [136], mostrando as temperaturas de

superenvelhecimento das amostras SOL-SE e RA-SE nas linhas tracejadas, e os diferentes

tempos de exposi¢cdo, marcados com estrelas vermelhas. Os circulos pretos sdo resultados

do trabalho do autor citado.
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As andlises realizadas para cada uma das amostras estdo indicas em azul, no
fluxograma da Figura 29. Os valores de TG (tamanho médio de graos), %0 (fracdo de
area de fase 0) e %X (fragdo de comprimento dos contornos especiais) foram obtidos
através de tratamento dos dados de EBSD, utilizando o software MTEX. A propor¢ao
#3/X foi calculada com base na quantidade de precipitados de 6 em relagdo ao tipo de
contorno onde precipitaram, também a partir da analise dos mapas de EBSD. Os
procedimentos experimentais de caracterizagdo por microscopia sdo detalhados no
subitem 3.4.

A espessura final das chapas apds processamento pelas rotas A e B foi de
aproximadamente 0,4 mm. Assim, para fins de comparabilidade entre os ensaios
mecanicos, as amostras na condicao de referéncia, submetida a TT pela rota nuclear
(SOL-DE), foram ensaiadas na espessura mais proxima possivel dentre as chapas
comerciais disponiveis, de 0,3 mm. Uma das possiveis aplicagdes para chapas finas de
liga 718 na industria nuclear ¢ na fabricacdo de grades espagadoras dos elementos
combustiveis em reatores nucleares do tipo PWR. Estas grades sao fabricadas com chapas
de espessura aproximada de 0,365 mm.

As etapas de laminagdo a frio foram realizadas em um laminador de bancada
reversivel de marca FENN, no laboratorio de tratamentos térmicos da COPPE/UFRJ. A
dire¢do de laminagdo (DL) a frio foi a mesma utilizada pelo fabricante das chapas na
laminagdo a quente e foi registrada em todas as amostras, a fim de permitir correta analise
por microscopia de orientagdo e ensaios mecanicos, que foram realizados ao longo da DL.

Para os TTs foi utilizado um forno marca Carbolite CWF 1300 do mesmo laboratorio.
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Figura 30 — Diagrama TTT adaptado de Beaubois et al. [136]. Os circulos pretos sdo os
dados do autor citado. As estrelas vermelhas representam os tempos de
superenvelhecimento para precipita¢do de fase 0 em cada temperatura, adotados no
presente trabalho (SOL-DE: 900 °C - ¢ de baixa temperatura, e RA-DE: 975 °C = o de

alta temperatura).

3.3.Ensaios mecanicos

3.3.1. Ensaios de tra¢ao a frio e a quente

Os ensaios de tragao foram conduzidos em maquina de tracdo universal da marca
EMIC, modelo DL 10000, do laboratorio de Propriedades Mecanicas da COPPE/UFRJ.
Para os ensaios a quente, foi acoplado a maquina um forno tubular da marca Instron. Os
CPs submetidos a tragdo uniaxial foram usinados por eletro-erosdo a partir das chapas de
espessura entre 0,3 e 0,4 mm, e sua forma e dimensdes estdo representadas em um
imagem esquematica mostrada na Figura 31, segundo norma ASTM E8/E8M — 15a.

Os ensaios mecanicos foram realizados em temperatura ambiente
(aproximadamente 25°C), e a quente, em temperatura de 650°C. A taxa de deformacgao

imposta em ambas as condi¢des de ensaio foi de 3,2x10™s!. A temperatura escolhida para
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0s ensaios a quente teve como base, principalmente, os resultados de Rezende [128] onde
observou-se a propensao da liga 718 envelhecida ao fendmeno de fragilizacao por OAIC.
Esta ¢ uma temperatura critica em aplicagdes industriais, sendo o limite até o qual a liga
ainda apresenta boa resisténcia mecanica ¢ a oxidacdo, apesar de estar relacionada a
eventos de falha prematura por oxidagado intergranular.

Durante os ensaios a quente, a temperatura foi monitorada por um termopar
proximo ao corpo de prova, fixado no objeto langador que faz a inser¢ao da amostra no
interior do forno. Os ensaios foram repetidos trés vezes para cada condigdo de tratamento
termomecanico estudada. Os CPs sofreram encharque de 5 min antes dos ensaios devido
a espessura muito reduzida dos mesmos, correspondendo ao tempo entre a estabilizagao
da temperatura de 650 °C no interior do forno apds insercdo do lancador € o inicio dos
ensaios. Os testes foram realizados sob vacuo mecanico de 3x102 mbar, com o objetivo

de minimizar a influéncia do fenomeno de oxidagdo nos resultados.

_T Esp. da chapa
, 100

[mm]

Figura 31 — Desenho esquemdtico do CP de tragdo cortado a laser a partir das chapas
estudadas no sentido longitudinal a dire¢do de laminagdo (medidas em mm).
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3.4.Analises por microscopia

3.4.1. Microscopia optica e eletronica de varredura

Para as andlises microestruturais, as chapas foram cortadas na direcdo
longitudinal, lixadas de 100 até 1200 mesh e polidas com pasta de diamante de 6, 3 e 1
um. Apds polimento, o ataque metalografico foi realizado com a solugdo Marble, cuja
preparacdo envolve 4 g CuSO4 + 20 mL HCI + 20 mL H>O. A solugdo foi aplicada através
de pincelamento na superficie polida das amostras por 10 a 25 segundos.

As micrografias foram obtidas em um Microscépio Optico (MO) Olympus GX-
70, do Nucleo Multiusudrio de Microscopia, € um Microscopio Eletronico de Varredura
(MEV) Tescan Vega3, do Nucleo de Microscopia Eletronica, ambos na COPPE/UFRJ.
Este ultimo, fora utilizado com 20 kV de voltagem de acelerag¢do e 11 mA de intensidade
do feixe.

Para caracterizagdo microestrutural, as micrografias de MEV foram obtidas
através do detector de elétrons retroespalhados (BSE) e distancia de trabalho de 9 mm, a
fim de se obter um contraste de fases por nimero atomico (Z). J& para caracterizagdo
fractografica, quando uma maior profundidade de foco se faz necessaria para analise da
topografia da superficie de fratura ndo polida dos CPs apos ensaio de tracdo, a voltagem
de aceleracdo dos elétrons foi a mesma, porém a distancia de trabalho utilizada foi de 11
— 15 mm e o modo de obtengdo de imagens através do detector de elétrons secundérios
(SE). No MEV também foi realizada analise semi-quantitativa de elementos quimicos
para identificacdo das fases observadas utilizando detector especifico para espectrometria
de dispersao de raios X (EDS — energy dispersive spectroscopy).

O software open source de processamento de imagens ImageJ® foi utilizado

para tratamento das micrografias obtidas em MEV, seja para obtencdo das medidas
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relativas as trincas, tamanho de precipitados, bem como montagem de alguns campos

para visdo mais ampla da regido de interesse.

3.4.2. Difracao de elétrons retroespalhados

Para a difracdio de elétrons retroespalhados (EBSD), apds o polimento
metalografico até a pasta diamante de 1 pm, as amostras foram polidas em politriz
automatica por 1 hora em solugdo de silica coloidal de 0,05 pum diluida em peréxido de
hidrogénio (1/1). Esta etapa foi executada no Laboratorio de Metalografia do Centro de
Pesquisas da Eletrobras (CEPEL).

As analises de EBSD, para fins de caracteriza¢do por microscopia de orientagdo
(orientation imaging microscopy — OIM), foram realizadas no Laboratério de
Nanotecnologia no Centro Brasileiro de Pesquisas Fisicas (LABNANO/CBPF). O
equipamento utilizado foi um microscopio eletronico de varredura JEOL 7100F com
canhdo de emissdo de campo (MEV/FEG), equipado com detector de difracao de elétrons
retroespalhados Nordlys X-MAXN 80 e sistema Oxford de aquisigao.

A base de dados do sistema Oxford foi alimentada com os dados cristalograficos
da matriz de Ni e da fase 6 (Ni3Nb — DOa), incluindo pardmetros de rede cristalina, space
group e tipo de estrutura, a fim de permitir a correta indexag@o da fase e da matriz pelas
linhas de Kikuchi [137]. A identificacao das fases durante a varredura de EBSD evita
falhas tipicas do célculo de fracdo de area através de analise de imagens de MEV. Este
ultimo frequentemente se baseia no contraste por nimero atdmico obtido através de
imagens em modo de elétrons retroespalhados (BSE), o que induz a possiveis erros com
relagdo a identificagdo dos carbonetos de niobio e da fase §, que apresentam tons de cinza
similares nesse modo de imagem. Contudo, a correta indexacdo da fase fica limitada a

resolugdo da imagem, no caso, ao step size utilizado na varredura.
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As varreduras foram executadas no MEV/FEG com 15kV de voltagem de
aceleracdo, 14 nm de diametro do feixe, distancia de trabalho de 15 mm ¢ 0,1 a 0,05 pum
de step size dependendo da resolucdo necessaria. A definigdo do step size foi feita em
funcdo do tamanho médio das particulas da fase 6 e do tempo de uso viavel do
microscopio, tendo em vista que um menor step size permite melhor resolugdo para
particulas mais finas e precisdo na varredura, mas, em contrapartida, aumenta
consideravelmente o tempo de cada varredura, para uma mesma area. O limite de tempo
para cada varredura foi definido como 17 horas, o que, para algumas condigdes, teve
como consequéncia uma menor amostragem ou nimero de campos varridos.

A qualidade dos mapas foi constatada devido ao percentual de pontos
corretamente indexados ter sido frequentemente superior 98% (hit rate) durante a
obtenc¢do dos dados de EBSD, o que garantiu que o processo de preparagao das amostras
induziu a baixa deformacao superficial.

O pos processamento dos dados obtidos em cada varredura foi feito utilizando a
extensdo open source MTEX® v.5.1.1 [138] do software MATLAB® v.R2018b. A
caracterizacao da DCCG, através da determinagao da fracao e distribuicdo dos contornos
de grao do tipo CSL (3<Z<29), primordialmente do tipo X3" (£3 + X9 + £27), foi baseada
no critério de Brandon, onde a variagio da misorienta¢do considera A8 < 15°X"2 [139].
A andlise estatistica foi feita baseada na fracdo de comprimento de contornos, de modo
que a medida obtida se refere ao comprimento do contorno de grao CSL em questdo,
dividido pelo comprimento total de contornos na varredura. Todos os contornos nao-CSL
com angulo de misorientacdo 6 > 10° foram classificados como contornos de grao
aleatérios de alto angulo (RHAB). Os contornos com 6 < 10°, classificados como
contornos de baixo angulo, ndo foram considerados nas analises quantitativas. Para todas

as condig¢des estudadas, a fracao total de comprimento dos contornos do tipo baixo-Z, 23,

84



¥5,%7,329, 211, £13, £15, 217, £19, X21, X25 e 327 foi medida. As jung¢des triplas (TJ)
foram classificadas como: OCSL (que contém 3 RHABs), 1CSL (que contém 2 RHABs
+ 1 X3"), 2CSL (que contém 1 HAB + 2 £3") e 3CSL (que contém 3 £3") e contabilizadas
manualmente. A fracao de jungdes triplas se refere ao nimero de juncdes triplas da classe
em questao, dividido pelo niamero total de jungdes triplas contidas no mapa analisado.

Através do MTEX®, foram geradas as figuras de polo invertidas (FPI), os mapas
de fase através da indexagdo de & e da matriz e os mapas de contornos com a DCCG para
todas as amostras estudadas. As figuras de polo (FPs) também foram geradas pelo
processamento dos dados com o MTEX® a fim de estabelecer a relagao de orientacao
(RO) cristalografica entre os precipitados mapeados e a matriz no seu entorno. E foram
gerados ainda, os mapas de kernel average misorientation (KAM) e fator de Taylor (FT)
para as amostras deformadas apos ensaios de tracao a quente e a frio.

Para analise estatistica dos dados relativos a DCCG e %23", tamanho médio de
graos (TQG) e fracdo de area de fase 6 (%9), foram analisados por OIM no minimo trés
campos de cada condicao estudada, em diferentes posi¢des ao longo da se¢ao longitudinal
das chapas, com area minima de 10,5x10% pm?.

Para quantificagdo do parametro #3/%, introduzido no fluxograma da Figura 29,
foram contabilizados mais de 1000 precipitados de fase o intergranular por condigao
estudada. A correlacao com a posi¢ao de precipitagdo foi estabelecida dividindo-as em 6
categorias: RHAB, contornos especiais do tipo £3", juncao tripla do tipo 3CSL, 2CSL,
1CSL ou OCSL.

Ja as anélises por OIM realizadas no material deformado apds ensaios mecanicos
(conforme descrito no subitem 3.3.1), para obtencao das medidas de KAM e FT, foram
realizadas em posigdes especificas com relagdo a direcdo de aplicacao do carregamento e

a superficie de fratura. O esquema representando os locais de varredura num corpo de
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prova de tracao rompido esta apresentado na Figura 32. Todos os CPs ensaiados foram
analisados por EBSD, com no minimo duas varreduras, para observacao da distribui¢ao

de deformagao no interior dos graos do material.

; (b)
i
[ B (a)
<] \

5 mm

Figura 32 — Imagem de um CP ensaiado em tragdo, com detalhe ilustrando as posi¢oes
das varreduras: (a) na parede lateral do corpo de prova e (b) na superficie de fratura.

3.4.3. Microscopia eletronica de transmissao

Para caracterizacao da estrutura de precipitagao foram realizadas também analises
por microscopia eletronica de transmissao (MET), no LABNANO/CBPF, no microscéopio
eletronico de transmissdao JEOL JEM-2100F.

A preparacao das chapas envolveu afinamento por lixamento em lixa d’agua de
1200 mesh até a espessura de, aproximadamente, 700 um, quando as chapas foram
cortadas por punc¢ao mecanica em formas de discos de 3 mm de diametro. Estes discos
foram afinados até aproximadamente 70 pm, quando puderam ser inseridos no porta-

amostras do equipamento de polimento eletrolitico Tenupol 5 da marca Struers. Nesta
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etapa foi utilizado eletrélito composto por metanol (CH3OH) e acido perclorico (HClO4)
(9:1), com parametros definidos para o processo como: voltagem para perfuracao de 20
V, temperatura -20 °C e fluxo em torno de 20. O tempo total para perfuragcdo variou em
torno de 1-3 minutos. A observacdo no MET foi realizada com voltagem de aceleracao
de 200 kV, em modo de campo claro, com utilizagdo do sistema de espectroscopia por

dispersdo de energia de raios X (EDS) Noran Seven, para identificagdo das fases.
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4. Resultados e Discussao

4.1.Caracterizacio do material como recebido — amostra CR

A analise metalografica por microscopia optica (MO) da superficie longitudinal
da chapa laminada a quente fabricada na liga 718, na condi¢dao como recebida, estd
apresentada na Figura 33. Conforme indicado no fluxograma da Figura 29, a amostra
nesta condi¢do foi nomeada como CR. A micrografia revela graos equiaxiais, bem como
carbonetos do tipo (Nb,Ti)C [140-142] alinhados em clusters ao longo do sentido de
laminacao a quente. Os carbonetos estdao identificados por setas vermelhas e a direcdo de
laminacao esta identificada por seta preta. O tamanho médio de grao do material nesta

condigdo ¢ de 14,2+7,2 um, equivalente ao tamanho de grao ASTM 9,5.
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Figura 33 — Micrografia da amostra CR, evidenciando grdos equiaxiais e carbonetos do
tipo (Nb,Ti)C alongados e em clusters ao longo da dire¢do de lamina¢do (DL) marcada
com seta preta e carbonetos identificados através de setas vermelhas. Ataque quimico:
Marble (pincelamento entre 10-25seg.).
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4.2.Caracterizacio do material superenvelhecido

Os proximos subitens (4.2.1 a 4.2.3) tratam, respectivamente, da apresentacao de
resultados e discussao sobre a microestrutura ¢ DCCG das amostras SOL, SOL-SE e RA-
SE. A Tabela 6, compilando os dados quantitativos apresentados nos referidos subitens,
esta apresentada ao final do subitem 4.2.3. Em seguida, a discussao a respeito do efeito
da DCCG na conectividade na rede dos contornos aleatorios estd apresentada no item 4.3
e a discussao especifica sobre a quantificagao da ocorréncia de fase 6 por tipo de contorno
de grao ¢ apresentada no item 4.4. Em 4.5 esta discutida a cristalografia da fase 6, bem
como sua relacdo de orientacdo com a matriz e a metodologia proposta para esta

caracterizagdo baseada em mapas de EBSD de alta resolucdo e alto aumento.

4.2.1. Chapas solubilizadas em temperatura super-solvus de 6 —
Amostra SOL
Na Figura 34 observa-se a microestrutura da amostra SOL, solubilizada a 1050 °C
por 30 minutos, observada em MEV com contraste de elétrons retroespalhados
(MEV/BSE). Observa-se uma matriz homogénea e livre de precipitados de d. Esta
caracteristica metalografica estd de acordo com o esperado para o TT de solubilizagao
acima da temperatura de dissolugdo da fase 6. A dire¢do de laminacdo estd marcada com
uma seta preta e a estrutura de graos equiaxiais fica evidenciada. As particulas claras sdo
carbonetos (Nb,Ti)C que se apresentam dispersos na matriz austenitica e estdo

identificados através de setas vermelhas.
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(Nb,Ti)C

Figura 34 — Micrografia da amostra SOL obtida através de microscopia eletronica de
varredura observada por detector de elétrons retroespalhados (MEV/BSE), onde
verifica-se a dire¢do de laminag¢do (DL) marcada com seta preta e a presenga de
carbonetos de niobio e titanio dispersos na matriz, identificados com setas vermelhas.
Ataque quimico: Marble (pincelamento entre 10-25 seg.).

Na Figura 35 estdo apresentados mapas de uma regido da amostra SOL, gerados
a partir de dados obtidos com as varreduras de EBSD. Em (a) estd a figura de polo
invertida (FPI) em conjunto com o mapa de orientagdo dos graos e em (b) o mapa de
fases, com a matriz austenitica em branco e sem particulas de fase §, que estariam em
verde, caso estivessem presentes na microestrutura. Em ambos estdo plotados também os
diferentes tipos de contornos de grao: em linhas pretas sdo os contornos aleatorios de alto
angulo (RHAB), em linhas vermelhas estdo os contornos 23, em linhas verdes estdo os
contornos 29, e em azul estdo os contornos %27.

Apo6s TT de solubilizagdo, o material apresentou uma fragdo de comprimento de
contornos especiais do tipo X3" (£3+X9+X27) de 40,0+5,0%, e a fracdo de comprimento
de outros contornos baixo-CSL somados (X5, X7, Z11, X13, 15, X17, £19, 221 e X25)
de 4,34+0,7%, equivalente a aproximadamente 10% dos contornos especiais X3", como
pode-se observar na Tabela 6, que compila os resultados de todas as amostra deste grupo.
A fracdo de area da fase 6 encontrada foi nula e o tamanho médio dos graos do material
nesta condi¢do ¢ de 13,4+2,6 um, também equivalente ao tamanho de grao ASTM 9,5.
Comparando com a condicao das chapas como recebidas (CR), nota-se que o tratamento

de solubilizagdo ndo promoveu crescimento de grao. Ruan et al. [143] reportaram o efeito
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de ancoragem dos contornos de grao pelos carbonetos do tipo MC, NbC e TiC, na liga
718 em temperaturas de 1050 °C até 1200 °C, ainda que tal efeito seja controlado pelo
mecanismo termicamente ativado de Ostwald ripening, ou coalescimento por difusdo de

tais carbonetos, com o aumento da temperatura.

N () matrizy
0 fased
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— 327
— 3>29

75 pm

(b)
Figura 35 — Resultados obtidos através dos mapeamentos de EBSD relativos as amostras
SOL: (a) figura de polo invertida (FPI) e (b) mapa de fases, onde a matriz aparece em

branco sem precipita¢do de fase 6. Ambas as figuras apresentam também mapa de
contornos: RHAB (preto), 23 (vermelho), 29 (verde) e 227 (azul).
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4.2.2. Chapas solubilizadas e superenvelhecidas a 900 °C -
amostras SOL-SE

Apds TT de solubilizagdo a 1050 °C por 30 min, as amostras SOL-SE foram
envelhecidas por periodos de 2, 4, 6 e 24 h em temperatura de 900 °C, com o objetivo de
estudar o perfil de precipitagdo intergranular de & de baixa temperatura, com morfologia
acicular do tipo Widmanstitten. Micrografias de MEV/BSE evidenciaram esta
morfologia, e estao apresentadas na Figura 36 e Figura 37. A evolugdo da fragcdo de area
da fase 6 com o tempo de superenvelhecimento fica perceptivel através do ataque
metalografico e do contraste de fases utilizado no MEV, como evidenciado nas
micrografias apresentadas na Figura 36 das amostras (a) SOL-SE-2h e (b) SOL-SE-4h, e
na Figura 37 (a) SOL-SE-6h e (b) SOL-SE-24h. Com o aumento do tempo de
envelhecimento, ¢ possivel observar casos em que os precipitados aciculares de o
crescem ao longo de alguns contornos e outros casos em que eles crescem em direcdo ao
interior dos graos. De acordo com Ida et al. [118], os casos em que o plano de habito da
fase 6 (que seriam os planos da familia {I11} na matriz de Niquel [40]) esteja
aproximadamente paralelo ao plano do contorno, os precipitados crescem ao longo do
contorno. Nos casos em que o plano de habito estd inclinado com respeito ao plano do
contorno onde a fase foi nucleada, a mesma cresce em dire¢ao ao interior do grao. O
efeito de serrilhado no contorno de grao (ou bulging effect), semelhante ao apresentado
na Figura 22 e reportado por [40], pode ser observado no detalhe da regido ampliada da

amostra SOL-SE-6h, na Figura 37 (a), devido a presenca da fase 6.
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(b)
Figura 36 — Micrografias obtidas por MEV/BSE das amostras (a) SOL-SE-2h e (b) SOL-
SE-4h, evidenciando a evolugdo da precipita¢do de fase 6, com morfologia acicular.
Ataque quimico: Marble (pincelamento entre 10-25 seg.).
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®)
Figura 37 — Micrografias obtidas por MEV/BSE das amostras (a) SOL-SE-6h e (b) SOL-

SE-24h, evidenciando a evolugdo da precipita¢do de fase 8, com morfologia acicular.
Ataque quimico: Marble (pincelamento entre 10-25 seg.).
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A amostra SOL-SE-2h foi também analisada por microscopia eletronica de
transmissdo, para analise das particulas aciculares de 6, em sua estrutura de precipitagdo
do tipo Widmanstétten. Na Figura 38 (a) esta uma micrografia de MET em campo claro,
proxima a borda da amostra, onde se v€ um contorno de grao com alguns precipitados de
6, marcados com setas brancas. Nao foi detectada a presenga dos precipitados de y’ e y”,
analogamente ao estudo de Araujo ef al. [48] em suas amostras solubilizadas em
temperatura inferior, a 975 °C. A largura média das trés agulhas de 9, que aparecem nesta
micrografia de MET, ¢ de 40 nm. Na Figura 38 (b), um espectro de EDS em linha na
posi¢ao L1 marcada em verde na micrografia (a), cortando o contorno de grdo e o
precipitado de 8, com a varredura do percentual em massa do elemento Nb. Em (c) tem-
se uma ampliacdo da regido onde foi executada a varredura em linha, transversal ao
precipitado. Na Figura 38 (d), estd o espectro de EDS do ponto P1, marcado em vermelho
em (a), referente a uma particula de 6. Ja em (e), estd o espectro de EDS do ponto P2,
marcado em azul em (a), tipico da matriz austenitica y.

A caracterizagdo da DCCG foi feita através das varreduras de EBSD nas
amostras superenvelhecidas pelos diferentes tempos. Na Figura 39 estdo dispostos mapas
de fase e contornos de grao obtidos com o tratamento dos dados destas varreduras,
referente as amostras: (a) SOL-SE-2h, (b) SOL-SE-4h e (c) SOL-SE-24h. Alguns
precipitados de d intergranular, em verde, estdo marcados com setas pretas, demonstrando
a metodologia utilizada para identificacdo e quantificacdo das informagdes acerca do

local de precipitacao de o.
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Figura 38 — (a) Micrografia de MET em campo claro da amostra SOL-SE-2h, mostrando
um contorno de grdao (CG) e algumas particulas aciculares de o (identificadas por setas
brancas), (b) varredura de EDS em linha (segundo pontilhado verde em (a)) do elemento
Nb (%massa); (c) micrografia de MET em maior aumento da regido da varredura
apresentada em (B); (d) e (e) Espectros de EDS dos pontos Pl e P2 (marcados em (a)),
relativos a uma particula de 6 e a matriz, respectivamente. Os principais picos, de Ni e
Nb, estao identificados.
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Figura 39 — Mapas de fases e de contornos de grdo mostrando ¢ em verde, a matriz y em
branco, e os contornos RHAB em preto, 23 em vermelho, 29 em verde claro e X227 em
azul, para as amostras: (a) SOL-SE-2h, (b) SOL-SE-4h e (c) SOL-SE-24h.

Os dados relativos a evolugdo da mesotextura com o tempo de envelhecimento
para as amostras SOL-SE, comparados com a amostra SOL, estdo compilados
graficamente na Figura 40, e estdo apresentados na Tabela 6. Na Figura 40 (a) estdo as
medidas da fracdo de comprimento de contornos do tipo X3", que mostram que o
percentual é crescente até 4h de TT, chegando a aproximadamente 49%. Apds 6 h de
superenvelhecimento ocorre uma queda de aproximadamente 18% na densidade de
contornos £3". Com 24 h de exposi¢ao a 900 °C volta a ocorrer o aumento do percentual

de X3", passando a 54%. O aumento gradual da densidade de contornos especiais € tipico
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de material sem deformacao prévia, com geracao de maclas por recozimento. A tendéncia
observada ¢ similar ao resultado obtido por Zouari et al. [144] na liga 718 recozida a
1020°C por diferentes tempos. Os autores observaram o aumento da densidade de
contornos especiais do tipo 23" com o aumento do volume recristalizado no inicio do TT.
Apos completa recristalizagao, com o crescimento dos graos, também foi observada uma
queda na fracdo de contornos especiais conforme os graos maiores consomem 0s menores
e suas maclas. Em seguida, o aumento da fracdo de contornos especiais, também
observada pelos autores [144] para tempos mais elevados, foi atribuida a multiplicagao
das maclas para diminui¢do da energia interfacial total da liga. A particularidade do
estudo citado estd no material previamente solubilizado e livre de particulas de 6, y” ou
v’, submetido a deformacdo a quente e recristalizacdo dindmica. O subsequente
recozimento foi realizado na mesma temperatura da deformacao a quente, a 1020 °C. Por
1sso0, a cinética observada pelos autores foi mais acelerada, ocorrendo o decréscimo na
fracdo de contornos especiais de 45 para 41% entre 150 e 200 s de TT. Apds 300 s a 1020
°C, o percentual de equilibrio em torno de 60% de 23" foi atingido [144].

No material livre de deformacgao a frio prévia, que € o caso do grupo de amostras
SOL-SE, a migracdo de contornos induzida por deformacao (MCID) e a recristalizagao
nao sdo mecanismos preponderantes, por esse motivo, a for¢ga motriz para o aumento na
fragao de X3" em 24h de superenvelhecimento ¢ a redugdo da energia interfacial total
devido a presenca de maclas de recozimento durante o processo de crescimento de grao
[17,145].

Como aumento do tempo de superenvelhecimento, observa-se o crescimento de
grao, como demonstrado na Tabela 6, e Figura 40 (b), onde o tamanho médio de grao
passou de aproximadamente 11 pum em 2h para aproximadamente 14 pum, apos 24h de

superenvelhecimento. Zouari et al. [144] também observaram crescimento de graos em
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seus TTs. O refino dos graos nas primeiras 2h de superenvelhecimento a 900 °C se da
devido ao inicio da precipitagao de fase 6 na matriz solubilizada, como visto em (c), ja
que este precipitado atua como limitador dos movimento dos contornos [88,146]. Porém,
com o prosseguimento do superenvelhecimento, este efeito da fase 6 passa a ser menos

determinante.
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Figura 40 — Comparagdo grdfica dos valores apresentados na Tabela 6: (a) fragdo total
(%) de comprimento de contornos especiais do tipo 23" (23+29+527); (b) tamanho médio
de grao (um); (c) fragdo de area (%) da fase o para as amostras SOL e SOL-SE.
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No que tange a fracdo de comprimento de outros contornos do tipo baixo-CSL
(Z5, 27, 211, £13, Z15, 217, £19, 221 e X25), pode-se observar na Tabela 6 que, em
todas as amostras estudadas, este somatorio se manteve inferior a 10% da fragao de X3",
0 que também corrobora com a afirmag¢ao de Randle [17] de que os principais atores do
modelo de regeneracao proposto por ela sdo as maclas de recozimento 23, mais moveis e
consequentemente mais atuantes na migragdo ¢ combinagdo dos contornos especiais,
conforme demonstrado previamente nas Equagdes 5 e 6. Aust [77] e Palumbo et al. [147]
afirmaram que a propor¢do de contornos do tipo 23 ¢ maior que a de outros contornos
CSL do tipo 5<2<25 apds TT. E ainda, os autores indicam que ha uma microestrutura de
contornos CSL limitada, ou seja, existe uma fragdo total madxima de contornos baixo-X na
microestrutura dos materiais equivalente a 2/3, ou ~66,7%.

Quanto a fracdo de area da fase 6 (%) apresentada na Figura 40 (c), observa-se
tendéncia crescente com o aumento do tempo de superenvelhecimento. Beaubois et al.
[136] estudaram a cinética de precipita¢do da fase 6 na liga 718, sem deformagdo prévia,
em diferentes temperaturas. De maneira andloga aos resultados obtidos, autores
observaram uma tendéncia crescente no percentual de fase 6 a 900 °C até 10 h de
exposicao, atingindo aproximadamente 1,5% e sem alcancar uma frag¢@o de equilibrio. No
presente estudo, verificou-se que o grupo de amostras SOL-SE, também sem deformacgao
prévia, nao atingiu uma fracao de equilibrio entre 6 e 24 h. Ja Azadian et al. [42] verificou
que, envelhecendo a liga 718 forjada na temperatura de méaxima cinética de precipitagao
de 6,2 900 °C, a fracdo de equilibrio foi atingida com 20 h de TT. Por sua vez, de maneira
complementar, Anderson et al. [148] estudaram a precipitagdo de fase 6 intergranular e
intragranular na liga 718 em forma de chapas, em diferentes temperaturas por 0,5, 2 e 24

h, sem deformagao e sem solubilizacao prévias. Os autores verificaram que a 900 °C, a
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fracdo intergranular de precipitados de & passa de 2,8 para 3,6% em 2 h e 24 h de TT,

respectivamente.

4.2.3. Chapas laminadas a frio e superenvelhecidas a 975 °C —
amostras RA-SE

Esta se¢do apresenta os resultados da caracterizacdo microestrutural das
amostras superenvelhecidas apos processamento a frio seguindo a rota A, conforme
descrito no item 3.2. O processamento pela rota A envolve uma unica etapa de
deformacdo a frio intensa (60% de reducdo na espessura da chapa) seguido de
recozimento a 975 °C por 75min, e depois superenvelhecida na mesma temperatura por
tempos variando de 1-96h. A microestrutura resultante ¢ composta, majoritariamente, por
precipitados intergranulares de & com morfologia globular, conhecidos como 6 de alta
temperatura. A evolu¢dao da microestrutura obtida por MEV/BSE pode ser observada na
Figura 41, para as amostras (a) RA-SE-1h, (b) RA-SE-48h e (c) RA-SE-96h, onde os
precipitados globulares de 6 estdo marcados com setas brancas.

Conforme explorado no subitem 2.2, a morfologia da fase 6 muda com a
temperatura de envelhecimento, de acicular, relativa a fase 6 de baixa temperatura, para
globular, relativa a fase & de alta temperatura [44,45]. Além disso, como relatado por
Rongbin et al. [56], o aumento do grau de reducao de espessura a frio, acelera a mudanga

na morfologia das particulas de 6 de aciculares para globulares.
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Figura 41 — Imagens de MEV/BSE das amostras (a) RA-SE-1h, (b) RA-SE-48h e (c) RA-
SE-96h, evidenciando a evolucdo da precipitagcdo intergranular de fase 6, com
morfologia globular.
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Na Figura 42 estdao apresentados os mapas de fase e contornos de grao obtidos
com o tratamento dos dados das varreduras de EBSD nas amostras processadas através
da rota A e superenvelhecidas: (a) RA-SE-1h, (b) RA-SE-48h e (c) RA-SE-96h. A
caracterizacdo da DCCG foi feita com base nestes mapas, que trazem alguns precipitados
globulares de fase o intergranular, em verde, marcados com setas ou circulos pretos,
demonstrando a metodologia utilizada para identificagao e quantificacao das informagdes

quanto a posi¢ao das particulas de o.
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Figura 42 — Mapas de fases e contornos de graos mostrando 6 em verde, a matriz y em
branco, e os contornos RHAB em preto, 23 em vermelho, X9 em verde claro e 227 em
azul, para as amostras: (a) RA-SE-1h, (b) RA-SE-48h e (c) RA-SE-96h.
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Conforme ja comentado, a Tabela 6 compila os resultados das analises
quantitativas a respeito da evolug¢ao da mesotextura com o tempo de superenvelhecimento
das amostras da rota A. Nota-se que a fragao de comprimento de contornos do tipo £3" ¢
elevada nas amostras do grupo RA-SE quando comparado com as amostras SOL-SE,
desde o inicio do TT. Apenas a amostra SOL-SE-24h atinge valores de fracdo de
contornos especiais mais proximos aos da rota A. Para melhor interpretagdo, os dados
relativos as amostras RA-SE estdo compilados em graficos na Figura 43, onde, em (a)
nota-se que a fragdo de X3" apresenta discreta variacdo em todos os tempos de
envelhecimento, ocorrendo, assim como da amostra SOL-SE-4h para a amostra SOL-SE-
6h um decréscimo no comprimento total de contornos X3" entre 1 h ¢ 48 h de
superenvelhecimento.

Uma importante explanacao sobre o efeito da pré-deformagao se faz necessaria
para compreender a evolugdo da fragao de contornos baixo-X nas amostras do grupo RA-
SE. A energia armazenada pela deformagdo a frio intensa, em etapa unica, configura
elevada for¢ca motriz para o mecanismo de recristalizagdo, acelerando sua cinética [97].
Este fator leva a uma intensa multiplicagdo de contornos ja com tempos baixos de
superenvelhecimento, por isso, diferentemente das amostras SOL-SE, as amostras RA-
SE apresentam elevada fragao de £3" logo apos 1 h de TT. A deformacao prévia induz a
formacdo de alta densidade de discordancias, que, por sua vez, tém papel na
recristalizacdo de materiais CFC de baixa energia de falha de empilhamento,
consequentemente afetando a multiplicacdo dos contornos especiais [88].

Como dito anteriormente, Zouari et al. [144] estudaram a liga 718 deformada a
quente entre 25 e 55% e posteriormente envelhecida a 1020 °C. Assim como as amostras
RA-SE e SOL-SE, eles também evidenciaram um aumento inicial na fragao de contornos

especiais, seguido de decréscimo com o aumento no tempo de exposi¢do, conforme a
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fragdo de graos recristalizados aumenta. Adicionalmente, segundo Kumar et al. [98], a
multiplicagdo efetiva dos contornos especiais se da na etapa de crescimento de grao, apos
completa recuperagao nos niveis de deformagdo interna no material, condizente com o
posterior crescimento na fracdo de X3" observada em ambos os grupos de amostras
estudados nesta tese, nos tempos maximos de superenvelhecimento estudados. De
maneira oposta, Chen ef al. [94], estudando amostras de Ni puro, solubilizadas, laminadas
a frio e posteriormente recozidas em diferentes temperaturas, observaram que o
crescimento de graos com o aumento da temperatura inibia a multiplicagdo dos contornos
do tipo 23", reduzindo significativamente o percentual destes contornos no material apds
completa recristalizagao.

Quanto a fragdo de comprimento dos outros contornos baixo-CSL (X5, X7, X11,
X13, Z15, £17, 219, £21 e £25), somados chegam a no maximo 5%, o que ¢ similar a
todas as condi¢des estudadas, conforme evidenciado na Tabela 6.

O resultado do tamanho médio de graos, também apresentado na Tabela 6 ¢ na
Figura 43 (b), mostra que, apOs processamento termomecanico pela rota A e
superenvelhecimento entre 1h e 48h, o tamanho dos graos se manteve entre 2,5 ¢ 3 pm,
equivalente ao tamanho de grao ASTM 14. Apds 96h, devido ao tempo prolongado de
exposicao a temperatura, houve um aumento neste valor passando a aproximadamente 5
um, ou equivalente ao tamanho de grao ASTM 12.

Na Figura 43 (c) estd apresentada a evolucao da fragdo de area de fase o obtida,
como detalhado anteriormente, pela indexacao desta estrutura cristalografica através das
analise por OIM no EBSD. Observa-se que a precipitacdo de o foi ligeiramente
intensificada apos 96h de superenvelhecimento, visto que evoluiu de um percentual de
aproximadamente 1% apds 1h para 1,8% apds 96h. Varios autores reportam o aumento

na precipitagdo de o para graus mais elevados de deformacao a frio [149,150]. Ainda,
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segundo Rongbin et al. [56], a laminacdo a frio acelera o processo de transformagado da
fase y” em fase o, levando a um aumento na fra¢do de fase 9., de modo que o %d da

amostra RA-SE-1h ¢ de aproximadamente o dobro do encontrado para a amostra SOL-
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Figura 43 — Comparacgdo grdfica dos valores apresentados na Tabela 6: (a) fragdo total
(%) de comprimento de contornos especiais do tipo 23" (23+29+227); (b) tamanho médio
de grdo (um); (c) fragdo de area (%) da fase o para as amostras RA-SE.
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Analisando o efeito de 6 como limitador da mobilidade dos contornos e inibidor
no crescimento de grao pelo efeito de aprisionamento, ou “Zener pinning” [88,146], ao
comparar os valores do TG das amostras RA-SE com as amostras SOL-SE, ¢ possivel
perceber um refino consideravel no primeiro grupo. As amostras RA-SE apresentam
fracdo de area de 6 em média 50% superior as amostras SOL-SE. O crescimento e
coalescimento das particulas globulares de 6 com 96h de superenvelhecimento torna
menos efetivo seu efeito inibidor da mobilidade dos contornos, e por isso o tamanho
médio dos graos da amostra RA-SE-96h duplicou com relagdo a RA-SE-48h, ainda que
tenha ocorrido discreto aumento na fragdo de 6. Medeiros et al. [35] observaram que a
precipitagdo controlada de 6, além de ndo influenciar na distribuicdo caracteristica de
contornos, ainda impede o crescimento de grao que ocorre durante processamento

termomecanico.
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Tabela 6 — Compilagdo dos resultados quantitativos apresentados nos subitens 4.2.1 a 4.2.3, para as amostras estudadas: frag¢do de comprimento
de contornos do tipo 23" (23+29+227), fra¢do de comprimento de outros contornos do tipo baixo-CSL (25, 27, 211, 213, 215, 217, 219, 221 e
225), fragdo de area da fase o (%) e tamanho médio de grdos (um).

SOL SOL-SE-2h  SOL-SE-4h  SOL-SE-6h SOL-SE-24h | RA-SE-1h  RA-SE-48h  RA-SE-96h

23" (%) 40,01+£5,06 | 40,77£3,40  49,37+£0,84  40,19+£3,97  54,36+1,99 | 54,20+1,02  51,07+£2,16  55,06+3,19

Outros contornos
baixo-CSL (%)
Fracdo de area
de o (%)
Tamanho médio
de grdo (um)

4,31+£0,76 5,01+1,75 3,13+1,57 3,78+0,69 2,57+0,51 4,99+0,59 5,37+0,37 3,91+1,12

- 0,22+0,14 0,49+0,20 0,47+0,11 1,88+0,11 1,08+0,16 1,39+0,23 1,83+0,24

13,40+2,64 11,14+2,36 11,60+1,59 12,15+2,34 14,23+2,39 2,85+1,10 2,60+0,91 5,2242,17
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4.3.Analise do efeito dos tratamentos termomecanicos na
conectividade da rede de contornos aleatorios (RHABSs)

O estudo da distribuicdo caracteristica de contornos de grao (DCCGQG) envolve,
além da analise quantitativa da fracdo de comprimento de contornos especiais de baixo-
¥, a quantificacdo da distribuicao de juncdes triplas na rede de contornos. Tal informacgao
possibilita melhor entendimento da conectividade da rede. Assim, na Tabela 7 estdo
apresentados os dados quantitativos acerca da proporc¢ao de jungdes triplas presentes nas
amostras superenvelhecidas, classificadas por tipo: 3CSL, 2CSL, 1CSL e 0CSL.

Além disso, a analise de conectividade na rede de contornos aqui proposta leva
em conta o fator adimensional “razdo de jungdes triplas” (ou RTJ), que representa a razao
entre o niumero de juncdes triplas especiais e o numero de jungdes triplas ndo especiais.
Pela sua defini¢cdo, RTJ = (3CSL+2CSL)/(1CSL+0CSL), assim, quanto maior o valor do
fator RTJ, mais intensa ¢ a propensdo a quebra na conectividade dos contornos aleatorios
RHABs. Estes dados também estdo apresentados na Tabela 7 para as amostras estudadas.
Tal conceito ¢ ainda mais relevante para avaliagdo da efetividade do tratamento
termomecanico do que unicamente a caracterizacdo da DCCG, pois descreve a
constitui¢do da rede de interfaces no material que, por fim, tem efeito nas propriedades
interfaciais e nos fenomenos de falha intergranulares [23-25].

Na Figura 44 estao compilados graficamente os dados da Tabela 7 acerca do
percentual de jungdes triplas presentes nas diferentes condigdes estudadas e na Figura 45

estd apresentada a comparacdo entre os fatores RTJ.
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Tabela 7 — Percentual de jungées triplas encontradas nas amostras estudas, classificados por tipo: 3CSL, 2 CSL, 1CSL e 0CSL (%). E o fator RTJ,
que representa a razdo entre o numero total de jungoes triplas especiais e o numero de jungoes triplas nao especiais (3CSL+2CSL) / (0CSL+1CSL).

SOL SOL-SE-2h SOL-SE-4h SOL-SE-6h  SOL-SE-24h RA-SE-1h RA-SE-48h RA-SE-96h

TJ 3CSL (%) 8,5 0,8 0,0 0,0 9,9 10,7 4,9 4,6
TJ 2CSL (%) 6,7 10,6 4,0 4,3 8,5 9,2 8,3 7,7
TJ ICSL (%) 60,4 59,3 77,3 58,0 69,0 59,5 62,0 66,0
TJ 0CSL (%) 24,4 29,3 18,7 37,7 12,7 20,7 24,8 21,6
RTJ 0,18 0,13 0,04 0,04 0,22 0,25 0,15 0,14
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Figura 44 — Analise grafica da populagdo de jungées triplas nas amostras estudadas.
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Figura 45 — Razdo entre o numero total de jungoes triplas especiais (3CSL+2CSL)
dividido pelo numero total de jungoes triplas ndo-especiais (1CSL+0CSL), ou fator RTJ,
plotado para cada condigdo de tratamento termomecanico estudada.

Para a amostra SOL observa-se que em torno de 60% das jungdes triplas sdo do
tipo 1CSL, com valores relativamente elevados para as jungdes triplas especiais, 2 e
3CSL. Esta condi¢ao apresentou valor de 0,18 para o fator RTJ.

Ja para as amostras superenvelhecidas do grupo SOL-SE entre 2 ¢ 6h observa-se
que as jungoes triplas 3CSL tém percentual proximo a zero. Possivelmente tal fato se
deve ao discutido no subitem 4.2.2 acerca do aumento gradual da densidade de contornos
especiais, tipico de material sem deformacdo prévia, com geragao de maclas por
recozimento, que nao envolve o mecanismo de MCID e, logo, ndo contribui tanto para o
processo de multipla maclagem. Especificamente sobre a amostra SOL-SE-4h, conforme
observado no grafico da Figura 40, vé-se que este elevado percentual de X3" nao teve
impacto na conectividade da rede de contornos aleatérios RHABSs, pois ela apresentou o
valor mais elevado no percentual de jungdes triplas 1CSL, e 0% de jungdes triplas 3CSL.

Ao superenvelhecer a 900 °C por 24 h a proporcao de jungdes triplas 3CSL cresce
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consideravelmente até o percentual proximo a 10%, concomitante a um aumento no
percentual de jungdes triplas ICSL, o que ¢ um efeito do aumento no percentual total de
3" observado na Tabela 6, durante o processo de crescimento de grao. Assim, tal
resultado mostra que o processo de crescimento de grao, nas amostras sem deformagao
prévia, promoveu a interacao entre os contornos 23" de maneira analoga ao proposto por
Wang et al. [97] e Kumar et al. [98], intensificando a preseng¢a dos pontos triplos contendo
trés contornos especiais.

Quanto ao fator RTJ, ha uma queda consideravel ao comparar o valor do material
apos solubilizacao, que foi de 0,18 na amostra SOL, com os valores obtidos apos 4h e 6h
de superenvelhecimento, que foi de 0,04 em ambas. O subsequente aumento do fator RTJ
apos 24h também ¢ uma consequéncia dos aumentos nos percentuais de 3" e de juncoes
triplas 3CSL, como pode-se observar na Figura 45.

Observando os resultados quantitativos compilados na Tabela 7 relativos a
populagdo de jung¢des triplas nas amostras RA-SE, evidencia-se que a interacdo entre os
contornos especiais e sua consequente multiplicagdo foi reduzida conforme o tempo de
superenvelhecimento aumentou. Com 1 h de TT a 975 °C havia mais de 10% de jungdes
triplas do tipo 3CSL e 9% de 2CSL. Com o aumento até 96h de envelhecimento, estes
percentuais diminuem para 4,6% e 7,7% respectivamente, concomitante a um aumento
no percentual nas jungdes triplas 1CSL. Ainda que a amostra RA-SE-96h tenha sido a
que apresentou maior percentual de contornos £3" (55,06%), como visto na Tabela 6, este
percentual foi apenas 0,8% maior que a amostra RA-SE-1h (54,20%). Tal multiplicacdo
nos contornos especiais ndo se apresentou efetiva na quebra da conectividade dos
contornos aleatorios, pois ndo promoveu aumento na propor¢do de juncdes triplas
especiais 2 e 3CSL, em contrapartida ocorreu aumento da fragdo de jungdes triplas do

tipo 1CSL. Este comportamento ¢ compativel com a intensa e rapida multiplicacao
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oriunda da recristalizacdo dinamica acelerada pelo alto grau de deformagao a frio do
material durante a primeira hora de TT a 975 °C. Subsequentemente, até as 96 h de
superenvelhecimento, ocorre de maneira concomitante o aumento na fragao de fase 6 e o
crescimento no tamanho médio dos graos. Como mencionado anteriormente, Medeiros et
al. [35] afirmam que a precipitagdo controlada de & nao influencia na distribui¢ao
caracteristica de contornos. Assim, verificou-se que o efeito da movimentagdo dos
contornos aleatorios RHABs durante crescimento de grao em tempos elevados de TT, nas
amostras pré-deformadas a frio, € menos efetivo nesta multiplicagao de contornos do que
a recristalizagdo ocorrida na primeira hora de TT assim como o observado por diversos
autores [92-95,100]. Deste modo, o aumento no TG diminuiu a quantidade absoluta de
contornos de todos os tipos, consequentemente, aniquilando as jungoes triplas especiais,
2e3 CSL.

Adicionalmente, os resultados apresentados no grafico da Figura 44 estdo de
acordo com o trabalho de Reed e Schuh [151]. Os autores verificaram as jungdes triplas
2CSL sdao as menos frequentes apos processamento termomecanico, pois hd uma
tendéncia de que pares de contornos especiais baixo-CSL, ao se encontrarem, se
recombinem entre si ¢ formem um terceiro contorno baixo-CSL, de acordo com o modelo
de regeneracao de contornos proposto por Randle [17,24]. Assim, o efeito mais sensivel
na conectividade dos contornos de grao seria no aumento das jungdes triplas 3CSL, o que
foi de fato verificado nesta pesquisa. E ainda, para todos os tempos de TT estudados, a
maior ocorréncia percentual ¢ das juncdes triplas do tipo 1CSL, estando entre 58 e 77%,
mesmo comportamento observado nos resultados de Schuh et al.[23], Barr et al. [93] e
Prithiv et al. [91].

Nota-se, entdo, que o mecanismo de regeneracdo e multiplicagdo de contornos,

bem como a quebra na rede continua de RHABs ¢ mais eficiente na amostra RA-SE-1h,
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visto que apresentou elevado percentual de juncdes triplas 3CSL e seu fator RTJ foi o
mais elevado de todas as condi¢des, inclusive quando comparado com as amostras SOL
e SOL-SE. Na Figura 46 (a) observa-se o mapa de EBSD apenas da rede de distribui¢ao
dos contornos aleatérios RHABs da amostra RA-SE-1h, cuja microestrutura que
apresentou maior fator RTJ, como visto no grafico da Figura 45. Em (b) esta a rede de
distribuicao dos contornos aleatorios RHABs da amostra RA-SE-48h para comparacao,
visto que seu fator RTJ foi 40% inferior. Fica evidenciada a maior interconectividade
entre os contornos aleatorios de alto angulo e alta energia RHAB na amostra com menor

fator RT]J.
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Figura 46 — Mapas de EBSD das amostras (a) RA-SE-1h e (b) RA-SE-48h, evidenciando

em preto apenas os contornos aleatorios de alto angulo RHABs (2>29). Em (b) observa-
se mais intensa interconectividade na rede de contornos.
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4.4. Frequéncia de observaciao de fase 6 intergranular por tipo de
contorno ou juncio tripla — #6/X

Conforme apresentado nos subitens anteriores, as diferentes condi¢des de TTs e
termomecanicos nas chapas fabricadas em liga 718 levaram a diferentes caracteristicas
microestruturais do material. As amostras SOL-SE e RA-SE, em todos os tempos de
superenvelhecimento estudados, foram analisadas quanto & precipitagdo de &
intergranular e a correlagdo com o tipo de contorno.

Mapeamentos de EBSD, como aqueles apresentados na Figura 39, para as
amostras SOL-SE, e na Figura 42, para as amostras RA-SE, foram utilizados para a
quantificagdo da frequéncia de observacdo (%) dos locais de ocorréncia da fase o,
divididos em seis categorias: RHABs (£>29), contornos especiais do tipo £3", e jungdes
triplas (TJ) do tipo 3CSL, 2 CSL, ICSL e OCSL. A Tabela 8 apresenta os resultados desta
analise. Conforme metodologia detalhada no capitulo 3, ao menos 1000 particulas de &
foram contabilizadas para cada amostra, e as particulas foram contabilizadas como
ocorrendo ao longo ou a partir de um CG, ou em uma juncao tripla, sem dupla contagem.
Adicionalmente, os contornos de baixo-CSL que nio sejam aqueles do tipo Z3" (X5, X7,
211, X13, %15, £17, £19, £21 e X25) ndo foram considerados como locais para
precipitacdo de ¢ devido a sua baixa fragao de comprimento, conforme apresentado na
Tabela 6. Na Figura 47 estao compilados graficamente os resultados apresentados na

Tabela 8 para os dois grupos de amostras: SOL-SE (a) e RA-SE (b).
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Tabela 8 — Frequéncia de observagdo (%) dos locais de ocorréncia da fase o classificados em seis categorias: RHABs (2>29), contornos
especiais do tipo 23", e jungoes triplas (TJ) do tipo 3CSL, 2 CSL, 1CSL e OCSL.

Local SOL-SE-2h SOL-SE-4h SOL-SE-6h SOL-SE-24h RA-SE-1h RA-SE-48h RA-SE-96h
RHABs 2>29 58,14 +£0,10 63,89 + 3,06 85,05+ 0,37 61,18 £0,19 50,00 + 0,07 36,68 + 6,75 48,94 £ 0,16
23" 12,79+ 0,31 9,72 +£3,21 3,74 £ 0,71 21,18 £0,25 16,57 + 0,09 8,54 £ 3,30 12,77+ 0,10
TJ 3CSL - - - - 0,90 £ 0,01 1,51 +0,50 -
TJ 2CSL - 1,39 £ 0,38 - 2,35+0,58 3,92+0,19 9,55+ 0,89 6,38 £0,32
TJ ICSL 15,12+ 0,21 19,44 + 2,52 7,48 £0,01 14,12 £ 0,30 16,57 + 0,05 30,15+ 3,65 31,91 £0,08
T7J 0CSL 13,95 £ 0,30 5,56 £ 0,58 3,74+ 0,71 1,18+ 0,58 12,05+ 0,08 13,57 + 3,50 -
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Figura 47 — Andlise grdfica dos resultados relativos a frequéncia de observagdo (%) da fase o por local de ocorréncia.
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Como pode-se observar a partir dos dados quantitativos apresentados na Tabela
8 e na Figura 47 (a) para as amostras SOL-SE, a maioria dos precipitados de 6 ocorreu
em contornos do tipo RHABs com £>29. A proporcao de particulas intergranulares de o
contabilizadas nos contornos aleatorios aumenta de 58% na amostra SOL-SE-2h para
85% na amostra SOL-SE-6h, concomitante com a queda no percentual de particulas em
contornos X3" de aproximadamente 12% para 3% nas mesmas amostras. Apenas no
superenvelhecimento por 24 h a 900 °C ¢ que a quantidade de precipitados em contornos
RHABSs cai novamente para 61%, enquanto a fracdo de 8 nos contornos especiais sobe
consideravelmente para 21%. Tal fato esta relacionado a morfologia acicular de o, cujas
agulhas, com a evolu¢ao do superenvelhecimento, crescem para o interior dos graos ao
longo dos contornos de macla, seguindo o plano de habito da fase. Verifica-se, no grafico
apresentado na Figura 40 (c¢), um abrupto aumento na fra¢ao de area de fase 6 na amostra
SOL-SE-24h.

Para todas as amostras do grupo SOL-SE, ndo foram observados precipitados
em jungdes triplas 3CSL. O que esta de acordo com os dados apresentados na Tabela 7,
ja que, entre 4h e 6h de superenvelhecimento, ndo foram observadas jung¢des triplas do
tipo 3CSL na rede de contornos. Mesmo na amostra SOL-SE-24h, que contém quase 2%
de fase 6 (conforme Tabela 6) e onde foi observado quase 10% de jungdes triplas 3CSL
e 8,5% de jungdes triplas 2CSL, nenhuma particula de & precipitou em jungdes triplas
3CSL e menos de 3% das particulas de & contabilizadas precipitaram nas jungdes triplas
2CSL. A analise grafica deste grupo de amostras SOL-SE esta apresentada na Figura 47
(a), evidenciando a grande propor¢dao de particulas de 6 encontradas em contornos
aleatorios de alta energia RHABs. Comparando a ocorréncia de & nas jungdes triplas, o

tipo 1CSL foi o mais populado por particulas em todas as amostras, chegando a quase

20% apos 4h de superenvelhecimento. Fato este que ¢ corroborado pela Figura 44, que
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mostra que além de mais populados por &, estas juncdes triplas também sdo as mais
frequentes no material, seguida da 0CSL em percentual de ocorréncia.

Para as amostras RA-SE, vé-se na Tabela 8 e na tendéncia demonstrada no
grafico da Figura 47 (b), que, ap6s tratamento termomecanico pela rota A, e posterior
superenvelhecimento a 975 °C, o local preferencial de precipitacao de 6 ainda ¢ o mesmo
das amostras SOL-SE, os contornos aleatérios RHABs, chegando a um valor proximo de
50% das particulas contabilizadas na amostra RA-SE-96h. Em seguida, a maxima
precipitacdo de fase & se dd nas jungdes triplas do tipo 1CSL, representando
aproximadamente 32% das particulas em 96 h de TT.

Analisando a fracdo de comprimento dos contornos X3", apresentada
previamente na Tabela 6, para os tempos de superenvelhecimento da rota A, o %X3" se
mantém elevado e em torno de 55% tanto em 1h quanto em 96 h de TT. Ainda assim, ha
uma queda na presenca de & nestes contornos 23" como visto na Figura 47 (b) e a
populagao de 6 nos RHABs ¢ mantida aproximadamente constante. Adicionalmente, o
percentual de jungdes triplas do tipo 3CSL cai de 10 para 4,6% em 96 h de
superenvelhecimento, bem como a propor¢ao de TJ 1CSL sobe de 59,5 para 66% (Tabela
7). Coerentemente, ocorre uma redugdo na precipitacdo de & nas jungdes triplas 3CSL e
um aumento na ocorréncia de particulas de 6 nas jungdes triplas 1CSL, como observado
na Figura 47 (b). Diante disso, as jung¢des triplas 1CSL, presentes nas amostras do grupo
RA-SE em maior quantidade, configuram o grupo de jungdes triplas mais propenso a
precipitacdo de fase 0. Paralelamente, os contornos aleatérios RHABs configuram as
interfaces mais propensas a precipitacao de o.

Ida et al. [118] estudaram uma liga Ni-Fe-Nb e afirmaram que a fase 6 se
precipita preferencialmente em contornos de grao, € nao no interior dos graos, porém sem

nenhuma ocorréncia em contornos de baixo angulo (6<15°). Os autores, contudo,
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apresentam resultados dispersos no que tange a quantidade de precipitados 6 nucleados
em RHABS, com 15°<6<60°, e ndo diferenciaram contornos CSL de contornos aleatdrios
RHABSs. Tal dispersao ndo foi discutida pelos autores. J& Rohrer [152], em 2011, apos
uma extensa revisao bibliografica, afirma que, apesar do modelo CSL nao ser um
indicador direto da energia do contorno de grdo, algumas dire¢des especificas de
inclinacdo e rotacdo de contornos de grao representam configuragdes de mais baixa
energia dentre os contornos de alto angulo. Estes vales de energia estdo associados,
principalmente, aos contornos de macla coerentes £3 em materiais CFC.

Ja ¢ senso comum que os contornos X3" apresentam propriedades especiais,
principalmente os contornos de macla coerentes X3 e os contornos X9 [82].
Adicionalmente, Li et al. [153] afirmam que tanto o angulo de misorientagdo do contorno
quanto o seu plano sdo determinantes para calcular a energia do mesmo. Eles também
demonstram que as maclas de recozimento do tipo 23 terminadas em planos (111) e os
contornos X9 apresentam energia mais baixa. Contudo, apesar da vasta literatura
disponivel acerca dos efeitos da manipulagdo da DCCG nas propriedades das ligas
metalicas, ndo ha completo entendimento sobre o papel que esses contornos especiais
desempenham. Wasnik et al. [154], ao estudarem agos inoxidaveis 304 e 306L,
observaram que tanto as amostras com elevado percentual de contornos de alta energia
RHABs, como aquelas com alto percentual de 23" na configuragdo da sua rede de
contornos de graos, apresentaram boa resisténcia a sensitizagdo e corrosao intergranular.

A difusdao do Nb configura o micromecanismo determinante para a precipitagao
da fase 0, de acordo com célculos da energia de ativagdo para o fenomeno [45]. Deste
modo, os resultados compilados na Tabela 8 estdo de acordo com o elevado potencial

difusional do Nb através dos contornos de mais alta energia associada (RHABs), com isto

121



favorecendo a nucleagao e crescimento de fase 6 nestas interfaces, bem como nas jungdes
triplas ndo especiais (0CSL e ICSL).

Corroborando, Trillo e Murr [111,112] afirmaram que existe uma energia
interfacial minima requerida para que a nucleagdo de uma nova fase seja iniciada. O valor
desta energia critica para inicio da precipitagcdo esta situado entre a energia relativa aos
contornos de maclas coerentes X3 (segmentos que sao, em geral, livres de precipitagdo) e
os contornos de maclas incoerentes £3, onde comecam a existir precipitados.

Na Figura 48 esta ilustrada esta afirmacgao, pois evidencia contornos de maclas
incoerentes do tipo X3 (marcados como X3i) como sitio de nucleagdo de inumeras
particulas aciculares de fase 0, enquanto a maioria dos contornos de macla coerentes (£3c)
se apresentam livres de precipitagdo. Diferentes amostras apresentaram situacoes
semelhantes como mostrado na Figura 48, onde, em (a) estd retratada uma regido da
amostra SOL-SE-4h, em (b), da amostra RA-SE-48h ¢ em (c), da amostra RA-SE-96h.
Apenas no mais elevado tempo de superenvelhecimento da amostra submetida a rota A
(Figura 48(c)) aparecem alguns precipitados ao longo de contorno do tipo X3c. Ademais,
alguns autores [111,112] observaram que o grau de deformagao a frio prévia aumenta o
intervalo de angulos de misorientagao dos contornos em que a precipitacao ocorre. Este
dado esta de acordo com os resultados apresentados na Tabela 8, quando se compara as
amostras SOL-SE com as amostras RA-SE. Nota-se que o grupo de amostras
superenvelhecidas apds processamento termomecanico a frio (RA-SE) apresentou um
percentual consideravelmente mais elevado de particulas de & em jungdes triplas especiais

(32 CSL).
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Figura 48 — Mapas de fases e contornos de grao, obtidos a partir do processamento dos
dados das varreduras de EBSD das amostras. (a) SOL-SE-4h; (b) RA-SE-48h e (c) RA-
SE-96h. Os mapas mostram segmentos de contornos de maclas incoerentes do tipo 33i
(marcados com setas pretas) e contornos de maclas coerentes do tipo >3c (marcados com
setas vermelhas).
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4.5. Relagoes cristalograficas da fase 6 com a matriz y na liga 718

Nesta secdo, o objetivo € averiguar se as particulas de fase 6 mantém a mesma
RO com a matriz quando em contornos com diferentes caracteristicas e energias
associadas, com base nas analises por microscopia de orientagdo. Os resultados
apresentados se baseiam em mapeamentos de EBSD com mesmo step size, em alto
aumento e alta resolu¢do, realizados para amostras superenvelhecidas dos grupos SOL-
SE e RA-SE. Para cada amostra, foi investigado ao menos um precipitado ou grupo de
precipitados em contorno de grao aleatorio de alta energia RHAB e outro precipitado ou
grupo de precipitados em um contorno especial de macla tipo X3 (coerente ou incoerente).
O pods-processamento dos dados das varreduras de EBSD, através do software MTEX®,
permitiu o isolamento das particulas intergranulares de fase o e de parte da matriz de cada
um dos graos vizinhos. O processamento dos dados de orientagdo cristalografica obtidos
por EBSD pode ser aplicado em contrapartida ao observado normalmente na literatura,
que se baseia em andlises de MET de alta resolugcdo. O método foi validado tendo em
vista que as relagdes de orientacdo (RO) puderam ser estabelecidas para as diversas
variantes cristalograficas dentro dos precipitados de 6 com relacdo a matriz.

As seguir estdo apresentados os resultados para as amostras SOL-SE-4h (Figura
49 e Figura 50) e SOL-SE-24h (Figura 51 e Figura 52), com morfologia acicular da fase
d conforme ja discutido anteriormente. Nas figuras, em (a) estdo as imagens de qualidade
(IQ) das varreduras, destacando as regides de interesse com um retdngulo vermelho. Em
(b) estdio os mapas de orientacdes dos graos de cada regido, evidenciando o(s)
precipitado(s) de 6 em contorno aleatério de alto angulo (RHAB) ou macla do tipo X3.
Em (c) estdo as figuras de polo (FPs) da fase 6 e em (d) as FPs da matriz austenitica.

Observa-se que, nas amostras do grupo SOL-SE, todos os precipitados de 6

estudados apresentam trés variantes cristalograficas distintas, e todas estas variantes
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mantém relacdo de orientagdo com a matriz de ao menos um dos graos vizinhos. Nao
foram detectadas variantes 6rfas, ou seja, sem relacdo de orientagdo com a matriz ao seu
redor. Observa-se uma intensa deformacdo por acomodagdo plastica tanto nos
precipitados de 6 quanto na matriz a redor deles, evidenciada pelo ponto difuso
relacionado aos polos nas FPs, representando certa dispersdo na sua orientagao. De acordo
com Robson [155], ap6s modelar matematicamente a interagdo entre precipitados e a
matriz durante o processo de maclagem, observa criacdo de elevado grau de desajuste,
resultante da incompatibilidade de ambas as redes em se deformar. A acomodacdo da
deformacao envolve a deformacdo tanto da matriz quanto do precipitado, levando a
grandes tensoes internas. Estas tensdes internas excedem a tensdo de cisalhamento critica
resolvida para o cisalhamento da rede cristalina da matriz, causando a deformacgao
pléstica. Este efeito foi também observado através dos polos difusos no presente trabalho.

Quando em um contorno especial do tipo X3, devido a sua ordem e simetria, os
precipitados mantém a mesma relagcdo de orientagao com os dois graos vizinhos a macla.
As direcdes paralelas pertencem a familia <110> contida no plano da macla. Para os
precipitados de & em contornos aleatdrios de alta energia RHABs, as particulas
estabelecem RO com apenas um dos graos vizinhos ao contorno, sendo que todas as suas

variantes mantém relagdo com o mesmo grao.
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Figura 49 — Tratamento de dados de uma varredura de EBSD da amostra SOL-SE-4h.
1Q em (a) demarca uma regido de interesse em retangulo vermelho, na qual se evidencia
precipitados de &6 em contorno de macla incoerente. Em (b) esta o mapa de orientagdo
dos graos desta regido, em (c) as FP dos precipitados de 6 e em (d) as FPs sobrepostas

referentes a matriz dos dois graos vizinhos, evidenciando RO entre as trés variantes de
6 com a matriz {111}, //{010}s e {011}, // {100}s.

/
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(d) 111 011

Figura 50 — Vé-se em (a) IQ da mesma varredura da figura anterior, da amostra SOL-
SE-4h, demarcando outra regido de interesse em retangulo vermelho, na qual se
evidencia precipitados de 6 em contorno aleatorio de alto angulo (RHAB). Em (b) estd o
mapa de orientacdo dos graos desta regido, em (c) as FPs dos precipitados de 0 e em (d)
as FPs da matriz yl, evidenciando trés variantes de o, que apresentam RO com a matriz
de um dos grdos vizinhos segundo {111},// {010}s e {011}, // {100}s.
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Figura 51 — Tratamento de dados de uma varredura de EBSD da amostra SOL-SE-24h.
1Q em (a) demarca uma regido de interesse em retangulo vermelho, na qual se evidencia
precipitados de 6 em contorno de macla coerente. Em (b) estd o mapa de orientagdo dos
graos desta regido, em (c) as FP dos precipitados de 6 e em (d) as FPs sobrepostas de
ambas as matrizes yl e y2, evidenciando RO entre as trés variantes de 6 com a matriz
dos dois grdos vizinhos segundo {111},// {010}s e {011},// {100}s.
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Figura 52 — Ainda sobre a amostra SOL-SE-24h, em (a) tem-se a IQ demarcando uma
regido de interesse em retangulo vermelho, na qual se evidencia precipitados de 6 em
contorno aleatorio RHAB. Em (b) esta o mapa de orientagdo dos grdos desta regido, em
(c) as FP dos precipitados de 6 e em (d) as FP da matriz yl, evidenciando RO entre as
trés variantes de &6 com a matriz de apenas um dos grdos vizinhos segundo {111}, //

{01035 e {011}, // {100},
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Como visto na Figura 49 referente a amostra SOL-SE-4h, mesmo nas condigdes
onde os precipitados aciculares de 6 sao tao finos que se aproximam muito ao tamanho
do step size utilizado na varredura de EBSD, ainda assim os dominios cristalograficos
puderam ser identificados. Nesta regido, os precipitados de é estdo em um contorno de
macla X3 incoerente. Observa-se que a RO dos precipitados com a matriz dos dois graos
vizinhos foi detectada para as trés variantes. Na Figura 50, ainda sobre a amostra SOL-
SE-4h, observa-se que o precipitado acicular de o, ao longo de um contorno aleatério de
alto angulo (RHAB), apresenta trés variantes, que compartilham o mesmo plano {111},
e mantém RO com a matriz de apenas um dos graos vizinhos. A RO se da segundo:
(111),//(010)s1 e (110),//(100)s1 em amarelo; (111),//(010)s2 e (101),//(100)52 em
vermelho e (111),// (010)s3 € (011)y// (100)s3 em azul.

Na Figura 51, mapas relativos a precipitados de 6 em contorno X3 coerente na
amostra SOL-SE-24h, observa-se que o polo (010) comum as trés variantes da fase 6 ¢
paralelo ao plano de maclagem. Cada direcao [100] ¢ paralela a dire¢do [110] pertencente
ao plano de maclagem. As variantes do precipitado formado em um contorno X3 mantém
a RO com os dois graos vizinhos a macla. Na Figura 52, relativa 8 mesma amostra, porém,
uma regido com precipitados em contorno aleatério RHAB, a RO ¢ mantida apenas com
a matriz de um dos graos vizinhos.

Informagdes cristalograficas baseadas em investigagdes por MET demonstram
que existe uma RO entre a matriz y ¢ a fase § correspondente a {111}, // (010)s e <110>,
// [100]s, e evidenciam que a referida fase pode se manter coerente com a matriz atraveés
do plano de habito {111},[46,156]. Esta relagdo indica que um precipitado de fase 6 pode
se formar e crescer com seu plano (010) ao longo de qualquer um dos quatro planos da
familia {111} da matriz, e o vetor [100] de & pode estar alinhado com qualquer um dos

trés vetores <110> da matriz. Assim, um total de doze variantes de & sdo possiveis.

130



As figuras a seguir, Figura 53, Figura 54 e Figura 55, mostram os resultados das
analises de EBSD com mesmo step size das anteriores, para a amostra RA-SE-1h em uma
juncgao tripla OCSL e em uma macla do tipo 23, e para a amostra RA-SE-48h em uma
juncao tripla OCSL, respectivamente. Como pode-se observar, as particulas globulares de
0, precipitadas em alta temperatura (975°C), apds processamento pela rota A,
apresentaram morfologia globular e precipitaram a partir da difusdo direta de Nb na
matriz de Ni [6,42,136]. Observa-se nas figuras em (b) que a area analisada ¢ menor que
nos mapas anteriores, porém a resolucao dos mapas ¢ a mesma tendo em vista que o step
size utilizado foi o0 mesmo. Todavia, tais particulas, quando precipitadas em contornos
aleatorios do tipo RHAB (£>29), ndo mantiveram nenhuma RO com a matriz (Figura 53
e Figura 55). O plano comum aos precipitados de 6 (010) ndo € paralelo a nenhum dos
planos (111) da matriz dos graos ao redor. Porém, para os precipitados de 6 em contornos
de macla X3 (Figura 54), a RO ¢ mantida com ambos os graos vizinhos a macla, de
maneira analoga ao observado nas amostras SOL-SE. O polo (010) comum as trés
variantes de & ¢ paralelo ao plano de maclagem nos graos vizinhos, e cada dire¢ao <100>

¢ paralela a direcao <110> pertencente ao plano de macla.
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Figura 53 — Andlises de EBSD da amostra RA-SE-1h, onde em (a) tem-se a IQ
demarcando uma regido de interesse em retangulo vermelho, na qual se evidencia
precipitado globular de 6 em uma jungdo tripla 0-CSL. Em (b) estd o mapa de orientagdo
dos grdos desta regidao, em (c) as FP dos precipitados de 6 e em (d) as FP da matriz dos
trés grdos ao redor, evidenciando que nenhuma RO foi mantida (circulos pontilhados
mostram as posi¢oes dos polos caso houvesse RO estabelecida com as variantes de 6).
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Figura 54 — Andlises de EBSD da amostra RA-SE-1h, onde em (a) tem-se a IQ
demarcando uma regido de interesse em retangulo vermelho, na qual se evidencia
precipitado globular de 6 em contorno 23. Em (b) estd o mapa de orienta¢do dos grdos
desta regido, em (c) as FP dos precipitados de 6 e em (d) as FP da matriz, evidenciando
que a RO se mantém com ambos os grdaos vizinhos segundo {111}, // {010}s e {011}, //
{100}s.
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Figura 55 — Analises de EBSD da amostra RA-SE-48h, onde em (a) tem-se a 1Q
demarcando uma regido de interesse em retangulo vermelho, na qual se evidencia
precipitado globular de 6 em uma jungao tripla 0-CSL. Em (b) estd o mapa de
orientagdo dos grdos desta regido, em (c) as FP dos precipitados de 6 e em (d) as FP
da matriz dos trés grdos ao redor, evidenciando que nenhuma RO foi mantida (circulos
pontilhados mostram as posicoes dos polos caso houvesse RO estabelecida com as

(d)

variantes de 6).
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Diferentemente do observado na Figura 53 e na Figura 55, Dehmas et al. [44],
ao estudarem a liga 718 superenvelhecida a 960 °C por diferentes tempos e sem
deformacao prévia, verificaram a existéncia de duas variantes dentro de um mesmo
precipitado de 6. E ainda, de maneira oposta, as duas variantes do precipitado
apresentaram a mesma RO com a matriz y, ao observa-la no eixo de zona [111],. A
amostra no eixo de zona [001], mostra uma das variantes apresentava RO tipica da fase
v”, equivalentes aos eixos de zona [100] e [010] superpostos. Segundo os autores, a fase
0 de alta temperatura contém dominios de antifase originados a partir do equivalente a
21/3 de uma rotacdo em torno do eixo [010]s. Contudo, Mei et al. [150] afirmam que a
introducdo de intensa deformacao a frio (até 70%) seguida de envelhecimento a 950 °C
acelera a recristalizagdo da liga promovendo aumento da fragdo volumétrica de fase &
intergranular, devido a recuperacao da subestrutura de discordancia no interior do grao
que reduz sitios preferenciais de nucleagao heterogénea. O processamento a frio seguido
de envelhecimento em alta temperatura promove, ainda, mudanc¢a na morfologia de &
devido a migracao dos contornos de alta mobilidade RHABs durante recristalizacao,
cortando as particulas de 6 aciculares, levando a dissolugdo de grande parte dos
precipitados, perda da relagdo de orientagdo das particulas remanescentes com a matriz,
seguido de crescimento e esferoidizacdo de 6. Zhang et al. [157] afirmam ainda que, na
liga 718 deformada a quente a 950°C, o processo de esferoidizacao ocorre concomitante
com perda de relacao de orientagdo com a matriz devido ao cisalhamento e “quebra” das
particulas de & incialmente aciculares.

Como esta evidenciado na Figura 53, Figura 54 e na Figura 55, a precipitacao da
fase & nas amostras RA-SE-1h e RA-SE-48h ndo estd associada a deformacgdo por
acomodacdo plastica nem na matriz nem nos precipitados, ou seja, os polos sdo pontos

bem definidos tanto na precipitagio em contornos de macla quanto em RHABs,
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diferentemente do que ocorre nas amostras do grupo SOL-SE, o que est4 de acordo com
a observacao de Cao et al. [46], que mediram por andlises de MET e SAEDP (selected
area electron diffraction pattern), o desajuste entre a rede cristalina de precipitados
globulares de d e a matriz austenitica y na liga 718 como sendo da ordem de apenas 0,97%.
Por isso, os autores afirmam ser baixo o nivel de deformacao na rede da matriz oriunda
da precipitacdo da fase 6 com morfologia globular. De todo modo, as variantes dos
precipitados puderam ser observadas e a manutencao da relagdo de orientagao (RO) ou
nao, também pode ser verificada.

O estudo das relagdes cristalograficas entre a matriz e precipitados de segundas
fases tem relevancia na literatura da ciéncia dos materiais pois 0s mecanismos de
crescimento destas fases dependem da orientacao cristalografica das mesmas. Como Ida
et al. [118] j4 mencionou em seu trabalho, ¢ possivel inclusive manipular e adequar o
percentual de preenchimento de um contorno de grao com precipitados através de TTs
especificos. Os autores obtiveram sucesso em suprimir o crescimento da fase em dire¢ao
ao interior do grao, bem como o efeito de serrilhado ou abaulamento dos contornos.

E importante ressaltar que esta técnica de andlise através de FPs permite
distinguir pontos discretos de dados entre regides cristalinas distintas e tem vantagem
sobre as ODFs (orientation distribution functions) especialmente para detec¢ao de
variantes com poucos graus de diferenca no espaco de orientacdo [158]. Assim, este foi
o método escolhido.

Niang [39] estudou a liga 718 solubilizada a 1020 °C por 30 minutos e
superenvelhecida a 900 e 950°C, obtendo uma estrutura contendo precipitados de 6 com
duas morfologias distintas: acicular e globular, respectivamente. A similaridade com o
estudo realizado ao longo da presente tese, permite tragar alguns paralelos. O autor afirma

que a existéncia de duas ou mais variantes ou dominios cristalograficos no seio de
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precipitados de fase d independe da morfologia do mesmo, ou seja, acontece tanto em
precipitados globulares como em aciculares.

Diante do exposto nesta se¢ao, € possivel observar que os resultados obtidos sao
analogos ao apresentado na literatura. Porém, os trabalhos citados, baseiam seus
resultados em analises de MET de alta resolu¢do, o que configura uma tecnologia
dispendiosa, complexa e que envolve muito tempo no preparo das amostras. Portanto, a
metodologia aqui proposta e utilizada para identificar as possiveis variantes de o se baseia
na premissa do uso de MEV com EBSD em oposi¢ao ao uso de MET, e tratamento dos

dados através do software open source MTEX®.

4.6.Caracterizaciao das chapas submetidas a duplo envelhecimento

Conforme descrito no subitem 3.2 e detalhado no fluxograma da Figura 29,
algumas chapas de liga 718 foram processadas pelas rotas A, B e nuclear, sendo
submetidas na ultima etapa ao TT de duplo envelhecimento baseado em diretrizes da
industria nuclear [31]. Em seguida, foram ensaiadas em tragdo a frio e a quente com sua
microestrutura endurecida por precipitacdo pelas fases y’ e y”. Assim, foi possivel
comparar o comportamento mecanico das chapas na condi¢ao comercial processada pela
rota nuclear (SOL-DE) com chapas processadas através das rotas A (RA-DE), etapa tinica
de intensa deformagdo a frio, e B (RB-DE), processamento iterativo com 4 etapas e
deformacao a frio moderada.

Nesta se¢do, ndo esta sendo abordada a ampla caracterizagdo microestrutural face
a precipitacdo de & e a DCCG conforme feito para as amostras superenvelhecidas
apresentadas nas secdes anteriores. Espera-se que o efeito com o duplo envelhecimento,

usualmente demandado para garantir elevada resisténcia mecéanica da liga, ndo afete
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significativamente a DCCG da liga 718, conforme resultados publicados na literatura
[35,48]. Um decréscimo na fracdo volumétrica de fase o e, consequentemente, um
aumento no tamanho médio de graos sao esperados, em comparagdo aos grupos SE, visto
que a etapa de superenvelhecimento ndo ¢ realizada nas rotas comerciais ¢ naquelas
propostas como alternativas.

A Figura 56 apresenta a microestrutura da chapa laminada a quente, solubilizada
em temperatura sub-solvus de & a 975°C por 1 hora, e envelhecida em duas etapas
(amostra SOL-DE). As micrografias de MO (a) e MEV (b) da amostra SOL-DE
evidenciam a microestrutura com graos equiaxiais, presenca de maclas de recozimento,
bem como a presenca de fase o intergranular em baixa fragao volumétrica, se comparado

com as condi¢des superenvelhecidas, e carbonetos do tipo (Nb,T1)C.
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Figura 56 — Micrografias obtidas a partir de (a) MO e (b) MEV/BSE da amostra SOL-

DE, evidenciando a precipita¢do intergranular de fase o0 e carbonetos, em uma

microestrutura de grdos equiaxiais. Ataque quimico: Marble (pincelamento entre 10-
25seg.).
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Na Figura 57 estao apresentadas a figura de polo inversa (FPI) em conjunto com
o mapa de orientagao dos graos da amostra SOL-DE. Os resultados quantitativos obtidos
a partir das varreduras de EBSD, relativos a DCCG, a fracdo de area de fase 0 e ao
tamanho médio de graos, estdo compilados na Tabela 9 para todas as amostras duplo-
envelhecidas. Como pode ser observado, para as amostras SOL-DE, o valor percentual
de £3" (X3+X9+%27) encontrado foi de aproximadamente 54%, a fracdo de fase o foi de

0,08% e o TG de aproximadamente 30 um.

25_pm

Figura 57 — Figura de polo inversa (FPI) e o mapa de orienta¢do dos grdos da amostra
SOL-DE com mapa de contornos de grdo mostrando os contornos RHAB em preto, 23
em vermelho, 29 em verde claro e 227 em azul, para a amostra SOL-DE.

Tabela 9 — Resultados quantitativos obtidos a partir de andlises de EBSD para as
amostras duplo-envelhecidas: fracdo de comprimento de contornos do tipo 23"
(23+29+227), fracdo de area da fase o (%) e tamanho médio de graos (um).

Amostra %23" (23+29+227) %0 TG (um)
SOL-DE 539+1,6 0,08 = 0,01 30,4 +89
RA-DE 48,5 £0,5 2,9+0,7 4,7+0,1
RB-DE 56,5+ 1,4 0,15+0,08 31,5+ 7.4
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Na Figura 58 observa-se em (a) uma micrografia obtida por MEV/BSE
evidenciando a estrutura de precipitacdo da amostra RA-DE, com maior fragdo de
precipitados de 6 de morfologia globular, quando comparado a microestrutura da amostra
SOL-DE, apresentada na Figura 56 (b). Na Figura 58 (b) estd a FPI em conjunto com o
mapa de orientagao dos graos da amostra RA-DE, oriunda da varredura de EBSD. A rota
A de processamento termomecanico compreendeu uma etapa unica de laminagao a frio,
seguida de solubilizagdo em temperatura sub-solvus de 6 a 975 °C por 75 minutos,
seguido do envelhecimento em duas etapas. Os resultados quantitativos relativos a
DCCAG, fragao de area de fase 6 e tamanho médio de graos, obtidos a partir das varreduras
de EBSD para esta amostra, estdo na Tabela 9. O percentual de X3" (X3+X9+X27)
encontrado foi de 48,5%, a fracao de fase 6 foi de 2,9% e o TG de 4,7 um. Estes dados
quantitativos da amostra RA-DE sao semelhantes aos obtidos na dissertacao de Mestrado
de Medeiros [159] durante processamento termomecanico idéntico. Ainda, o trabalho de
Aratjo et al. [48] apresenta valores similares de tamanho de grao (~5 um) e %23" (~49%)
para a condicdo laminada a frio em etapa tnica de 69% de redugdo, seguida de duplo

envelhecimento segundo a rota nuclear.
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Esta ultima

apresenta mapa de contornos de grao mostrando os contornos RHAB em preto, X3 em

Figura 58 — (a) Micrografia obtida em MEV/BSE (Ataque quimico: Marble —
vermelho, 29 em verde claro e 227 em azul, para a amostra RA-DE.

pincelamento entre 10-25seg) e (b) FPI e o mapa de orientag¢do dos graos.
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A Rota B foi introduzida nesta etapa do trabalho como um processamento
termomecanico com maior numero de etapas de deformagdo a frio para alteragdo da
DCCG e comparagdo do comportamento mecanico em alta temperatura, conforme
descrito no fluxograma da Figura 29. Na Figura 59 observa-se a microestrutura da
amostra RB-DE, resultante desse processamento. Tanto em (a), micrografia de MO,
quanto em (b), uma micrografia de MEV/BSE, a precipitacdo intergranular de fase 6 em
forma de agulhas e de carbonetos, em uma microestrutura de graos equiaxiais ficam

evidente.
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Figura 59 — Micrografia obtida em MO (a) e em MEV/BSE (b) da amostra RB-DE,
evidenciando a precipitagdo intergranular de fase 6 e carbonetos, em uma

microestrutura de grdos equiaxiais. Ataque quimico: Marble (pincelamento entre 10-
25seg.).
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A Figura 60 apresenta os resultados do mapeamento de EBSD da amostra RB-
DE, com a FPI em conjunto com o mapa de orientacao dos graos. Na Tabela 9 estdao os
resultados quantitativos obtidos a partir das varreduras de EBSD, onde verifica-se um
percentual de £3" de 56,5%, a fracdo de fase o foi de 0,15% e o TG de aproximadamente
31 um, valores similares aos encontrados para a amostra SOL-DE. Medeiros ef al. [35]
também estudaram chapas laminadas a frio através de quatro passes iterativos de
deformacdo moderada (~10%) seguidos de solubilizacdo a 975 °C e duplo envelhecimento
pela rota nucelar, e obtiveram valores aproximados de 0,07% de fase o, 20 um de TG e

63% de Z3".

Figura 60 — FPI e o mapa de orienta¢do dos grdos da amostra RB-DE com mapa de
contornos de grao mostrando os contornos RHAB em preto, 23 em vermelho, 29 em verde
claro e 227 em azul.

Analogamente ao apresentado no item 4.3 para as amostras superenvelhecidas,
a Tabela 10 apresenta o percentual de jungdes triplas por tipo (TJ 3CSL, 2CSL, 1CSL e
0CSL) bem como a razdo RT.J para as amostras duplo-envelhecidas. Na Figura 61 estdo

compilados graficamente os resultados da analise de conectividade na rede de contornos
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de grdos. Percebe-se que a amostra RB-DE, cujo percentual de 23" obtido ap6s laminagao
a frio e duplo envelhecimento foi o mais elevado (vide Tabela 9), também apresentou
maior valor relativo a razao R7J (0,25). Sendo a propor¢ao de juncoes triplas 3 e 2CSL
mais elevada, tal fato evidencia maior eficiéncia na quebra do caminho continuo de
RHABs com alta energia interfacial nesta amostra. J4 para as amostras SOL-DE e RA-
DE, a diferen¢a nos valores da razao R7J foi pequena, apesar da consideravel diferenca

no percentual de 23", j4 que a amostra RA-DE apresentou mais baixa densidade de

contornos especiais (conforme Tabela 9).

Tabela 10— Percentual de jungoes triplas encontradas nas amostras duplo-envelhecidas,
classificados por tipo: 3CSL, 2 CSL, ICSL e OCSL (%). E o parametro “RTJ”, que é a
razdo entre o numero total de jungées triplas especiais e o numero de jungoes triplas ndo
especiais (3CSL+2CSL) / (0CSL+1CSL).

SOL-DE RA-DE ):3:3)) %
TJ 3CSL (%) 7,0 10,5 14,2
TJ 2CSL (%) 5,3 2.8 5,9
TJ ICSL (%) 63,6 52,6 59,3
TJ 0CSL (%) 24,1 34,1 20,6
RTJ 0,14 0,15 0,25
o W TJ 3CSL (%) mTJ2CSL (%) RTJ
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Figura 61 — Compilagdo grdfica dos resultados da andlise de conectividade da rede de
contornos de grdo nas amostras duplo-envelhecidas.

Segundo Bai et al. [89], o aumento na deformacdo a frio leva a menores
percentuais de £3". Analogamente, Wang et al. [97] discutem o efeito do percentual de
reducgdo de area por laminacao a frio de uma superliga de Ni, apds recozimento a 900 °C
por 4min. Os autores afirmam que o percentual de £3" e o tamanho médio de graos sao
maiores nas amostras submetidas a menor percentual de reducao a frio. A comparagao
entre as amostras RA-DE e RB-DE, laminadas a frio, estd em consonancia com oS
supracitados achados na literatura.

Para todas as amostras, ficou evidente como destacado anteriormente no item
4.3, a respeito da propor¢do de jungdes triplas do tipo 2CSL ser, em geral, a menos
frequente. Isto se deve ao fato de que, ao se encontrarem, dois contornos especiais tendem
a se combinar e gerar um novo contorno especial, através do fendmeno de regeneragao
[17,24].

De acordo com Detrois et al. [87], um elevado grau de deformagao a frio ndo ¢
benéfico para a manipulacao da DCCG, visto que as maclas pré existentes sao aniquiladas
durante a deformacao e sdo seguidas de recristalizagdo, com favorecimento a formagao
de contornos do tipo RHABs durante recozimento. Os autores afirmam que este nivel
critico de deformacdo induz o refino dos graos e a recristalizagdo, suprimindo o
mecanismo de migracao de contornos induzida por deformacao (MCID). Ao contrario, a
MCID ocorre em niveis baixos de deformacao a frio, facilitando a interagdo entre
contornos do tipo £3 e RHABs, promovendo o fendmeno ja descrito por Randle [17] de
“multipla maclagem”.

Esta argumentacao embasa o fato de a amostra RA-DE, cujo processamento

termomecanico envolveu um unico passe de laminagdo a frio com 60% de redugao, ter

147



apresentado estrutura de graos significativamente mais refinados e menor %2x3" quando
comparado a amostra com processamento iterativo através de multiplas etapas de
laminacao a frio com deformagao menos intensa (RB-DE). Mesmo para as amostras do
grupo RA-SE, que apresentaram valores de 3" discretamente superiores a amostra RA-
DE, tiveram valores inferiores se comparados com a rota B introduzida nesta secdo. A
rota A ativou mecanismo de recristalizacdo em oposi¢ao ao mecanismo de migracao de
contornos induzida por deformacao (MCID).

Ainda segundo Detrois et al. [87], uma rede de contornos especiais mais
interconectada foi obtida nas amostras sem evidencia de recristalizacao, ou seja, aquelas
submetidas a passes de baixa deformacdo e que passaram pela MCID. Tal processo
promove a interagdo e regeneragdo das maclas, enquanto a recristalizagdo cria novas
maclas e novos contornos aleatéorios RHABs, sem promover interagdo entre as novas
interfaces criadas.

Prithiv ef al. [91] também sugerem que a profusdao de contornos do tipo £3" ¢
catalisada pelo mecanismo de MCID e nao pela recristalizagdo, e que, por isso, a
recristalizacdo deve ser impedida para que o tratamento termomecanico de manipulagao
da DCCG seja bem sucedido..

Além disso, a Tabela 9 mostra um percentual de fase 6 bem baixo para as
amostras SOL-DE e RB-DE, de 0,15 e 0,08 respectivamente, conjuntamente com um
tamanho médio de graos elevado, de aproximadamente 30 um para ambas as amostras.
Mei et al. [150] afirmam que o percentual de deformacdo a frio afeta a cinética de
precipitacdo da fase 0, pois acelera a transformagdo de y” para o. Tal fato corrobora com
o percentual de fase 6 mais elevado para as amostras RA-DE, envolvendo maior grau de
redugdo em passe unico de deformacao a frio. Como consequéncia do elevado percentual

de 8, estas amostras apresentaram tamanho de grao significativamente reduzido. O oposto
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vale tanto para as amostras SOL-DE, que nao passaram por deformacao a frio, quanto as
amostras RB-DE, submetidas a passes de deformacdo mais suaves, € por isso
apresentaram menor fragao de area de 6 e consequentemente, TG consideravelmente mais

elevado.

4.7. Ensaios de tracio em temperatura ambiente (25 °C)

A Tabela 11 apresenta os valores obtidos para o limite de escoamento (oLg),
limite de resisténcia (or) e deformagao na fratura (&), nos ensaios de tragao a temperatura
ambiente (TA) com taxa de deformagio de 3,2x10"s! para as amostras SOL-DE, RA-

DE e RB-DE.

Tabela 11 — Resultados dos ensaios de tragdo a temperatura ambiente (£25°C) das
amostras submetidas a duplo envelhecimento, com taxa de deformacdo de 3,2x10*s. Os
resultados para a amostra RA-DE foram obtidos previamente por Medeiros [159].

Deformagdo na

Amostra ore [MPa] orr [MPa] Fratura ()
SOL-DE 1078 £ 5 1463 £ 17 21,0+ 0,1
RA-DE [159] 1140 £ 8 1478 £8 13,0+0,3
RB-DE 1088 + 33 1330+ 1 21,4+ 1,6

De acordo com Araujo [58], a fabricagdo de grades espagadoras para reatores do
tipo PWR na industria nuclear tem os seguintes requisitos de propriedades mecanicas em
temperatura ambiente para a liga 718:

e Limite de escoamento minimo: 1034 MPa;
e Limite de resisténcia minimo: 1241 MPa;
e Deformacgao na fratura minima: 12%;
e Tamanho de grao maximo ASTM 7 (ou 28,3 pm).
Foi observado na Tabela 11 que os requisitos para propriedades mecanicas foram

atendidos em todas as amostras. O tamanho médio dos graos, apresentado na Tabela 9,
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para a amostra RA-DE, de 4,7 um, foi inferior ao requisito méximo estabelecido de 28,3
um. Ja as amostras SOL-DE e RB-DE apresentaram tamanho de grao superior a 28,3 um,
de 30,4 e 31,5 um, respectivamente.

Valle et al. [36] estudaram a liga 718, envelhecida a 800 °C com 0,3% de fase &
e 30 um de TG, através de ensaios de tragdo na TA. Neste trabalho, os valores obtidos
foram de 1250 MPa de orr, 950 MPa de oLt e 20% de alongamento percentual. Ling Kuo
et al. [160] também obtiveram valor de alongamento percentual similar, nos ensaios de
tragdo a TA da liga 718 produzida por impressao 3D, solubilizada e duplo-envelhecida,
de 20%. Appa Rao et al. [161] verificaram que o alongamento percentual em TA da liga
718 duplo-envelhecida foi de 14%, porém com orr € oLg mais elevados, de 1530 e 1387
MPa, respectivamente.

Chen et al. [162] compararam a liga 718 solubilizada em temperatura sub-solvus
de 6 e duplo-envelhecida sem deformacao prévia, com o material laminado com redugdo
de 4rea de 10 e 40% seguido de duplo envelhecimento. Os autores obtiveram diferengas
similares ao presente estudo: 1384 MPa de orr € 19,6% de alongamento para o material
solubilizado e envelhecido, e 1702 MPa de orr € 5,2% de alongamento para o material
com 40% de deformagao a frio, e 1473 MPa de orr € 17,5% de alongamento para aquele
laminado apenas 10% antes dos TTs. Apesar da taxa de deformagdo aplicada em seus
ensaios de tracdo ter sido maior que a utilizada na presente tese, Chen et al. [162]
verificaram significativa reducao de ductilidade e aumento da resisténcia com o aumento
do percentual de deformagdo a frio prévia.

De uma maneira geral, os resultados apresentados neste trabalho mostram que,
em temperatura ambiente, os valores de limite de escoamento e resisténcia ndo diferem
significativamente entre as amostras estudadas, ja que todas foram envelhecidas para

precipitacdo das fases endurecedoras y” e y’, sendo este o principal mecanismo de
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endurecimento da liga. A amostra RA-DE, contudo, apresentou valores ligeiramente mais
elevados para ambos os pardmetros de resisténcia mecanica, oLe € oLr. Em contrapartida,
esta amostra apresentou valor de deformacao na fratura (&r) significativamente inferior as
outras duas condicdes ensaiadas, equivalente a aproximadamente 13% de deformagao.
Este valor ainda supera o limite inferior requerido para aplicagao nuclear, porém ¢
expressivamente inferior aos valores de ductilidade obtidos para as amostras SOL-DE e
RB-DE, que foi em torno de 21%.

Sabendo-se que a amostra RA-DE apresentou densidade inferior de contornos
especiais do tipo £3", pode-se inferir que o efeito do endurecimento por precipitacao e
pela introducdo de contornos de grao (Hall-Petch) sao os mais eficazes no aumento da
sua resisténcia mecanica, visto que foi a condi¢ao duplo-envelhecida com menor tamanho
de grao (4,7 pm). Adicionalmente, o elevado percentual de fase 6, contribuiu para a
introducao de vazios que levam a formagao de trincas quando submetida a tragdo uniaxial,
bem como dissolu¢ao nos carbonetos de Nb que também acabam por introduzir vazios
nas interfaces entre fases, foram determinantes na sua reducao de ductilidade em oposicao
ao efeito benéfico do refino de graos.

J& as amostras com tamanho médio de graos e percentuais de & e £3" similares,
SOL-DE e RB-DE, conforme visto na Tabela 9, apresentaram, na temperatura ambiente,
valores similares de resisténcia mecénica e ductilidade.

Medeiros et al. [35] compararam as propriedades mecanicas em temperatura
ambiente de chapas finas submetidas a rotas de processamento similares as do presente
estudo. Seus resultados mostraram que a rota de processamento que envolveu maior
numero de passes de deformacao a frio, e consequentemente apresentou menor fragao de
6 e maior densidade de X3", foi a que apresentou maior ductilidade. Bem como a chapa

submetida a uma iteragdo unica de deformacao a frio, com maior fracao de area de fase &
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e menor densidade de contornos especiais foi a que apresentou maiores valores para os
limites de escoamento e de resisténcia, ¢ menor valor de ductilidade. Tais achados estdo

coerentes com os valores obtidos no presente estudo.

4.7.1. Efeito da espessura

A auséncia ou diminui¢do dos defeitos associados a contornos de graos ao longo
da se¢do transversal de um corpo de prova (CP) muito fino pode afetar a difusdo e
fendmenos intergranulares, consequentemente modificando o comportamento mecanico
da liga. Assim, faz-se relevante analisar o efeito da espessura reduzida dos CPs, para
assegurar que os resultados dos ensaios mecanicos foram representativos do material
estudado, visto que, os corpos de prova ensaiados tinham espessura da ordem de 3 a 4
centenas de micrometros. Em especial, para o caso das amostras SOL-DE, cujo tamanho
médio de graos foi de 30,4 um, sua espessura, de 0,300 mm, correspondia a apenas 10
graos, aproximadamente, na se¢do transversal.

Liu et al. [61] ensaiaram em tracdo uniaxial e temperatura ambiente CPs de 300
um de espessura da liga 718 com diferentes tamanhos de grao, variando entre 19,8 a 126,6
pm. O comportamento da liga foi estudado em fun¢do da razdo #/d (onde: t = espessura
do corpo de prova; d = tamanho médio de graos), que equivale ao nlimero de graos por
se¢ao transversal, e foi observado um valor critico de 4,77. Quando a razao t/d ¢ superior
ao valor critico, a tensdo verdadeira equivalente ao inicio do empescocamento ¢ a
deformacao de ruptura decrescem numa taxa lenta conforme aumenta o tamanho de graos
do material. Para valores de #/d menores, essa diminui¢ao acontece de forma mais
acelerada.

Os resultados aqui obtidos levam a valores de #/d de 9,8 para a amostra SOL-DE,

de 85 para a amostra RA-DE, e de 12,7 para a amostra RB-DE. No estudo de Liu ef al.
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[61], as amostras com mais baixa razao #/d foram as que apresentaram menor valor de
orLr. Também foi verificado por Miyazaki et al. [163], para metais puros e policristalino,
como Al, Cu e Fe, que a tensdo limite de escoamento também diminui drasticamente
conforme #/d se torna menor, ou seja, para espessuras reduzidas e tamanho de grao
aumentado. A oLE € oLr obtidas neste estudo também foram reduzidas para as amostras
com razao #/d menor. O estudo [163] afirma que valor critico de #d ¢ maior quanto menor
a energia de falha de empilhamento do material, como por exemplo, no caso da liga de

Ni 718.

4.7.2. Analise fractografica

A analise fractografica de um CP da amostra SOL-DE, ensaiado em temperatura
ambiente, estd apresentada na Figura 62. Em (a) estd apresentada parte da superficie de
fratura de medida total 6x0,3 mm, em (b) a ampliagdo da regido 1 correspondente ao meio
do CP, préxima a borda, conforme demarcado em amarelo em (a), € em (c) a regido 2,
também proxima a borda, em maior aumento. Em (b) ficam evidenciadas algumas regides
com topografia tipica de labios de cisalhamento (marcados com retangulos pontilhados
em branco), algumas regides de dimples, tipicos de fratura ductil (marcados com setas
brancas). Assim, caracterizou-se um tipo de fratura 100% ductil, notando-se também
algumas cavidades relativas a dimples profundos e algumas vezes alongados tipica da
decoesao de particulas de segunda fase mais duras, associadas aos carbonetos de Nb e Ti
do tipo MC. Em (b) pode-se observar também, proximo a borda do CP, o coalescimento
de microcavidades ou vazios, formando trincas secundarias na fratura. Em (c) este
coalescimento de microcavidades fica mais evidente. Alguns vazios mais profundos

novamente estdo marcados com setas vermelhas.
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A analise fractografica relativa as outras duas amostras laminadas a frio, RA-DE
e RB-DE, apresentadas respectivamente na Figura 63 e Figura 64, igualmente
evidenciaram considerdvel grau de ductilidade nas superficies de fratura, com regides de
dimples profundos ao longo de toda espessura do CP, bem como os vazios relativos a
presenca de carbonetos do tipo MC. A area representada tanto na Figura 63 (a) quanto na
Figura 64 (a) equivale a parte da superficie de fratura medindo 6x0,4 mm. Além dos
vazios de decoesdo e regioes de dimples, a amostra RA-DE apresentou, como pode ser
visto na Figura 63 (b), microtrincas secundarias proximas a borda do CP. A amostra RA-
DE apresenta dimples mais profundos e bem marcados, como fica evidente na Figura 63
(c), em maior aumento. Em suma, a redugdo da ductilidade em temperatura ambiente da
amostra RA-DE ndo esté relacionada a um aspecto microestrutural em particular e nao
resultou em diferencas significativas na analise fractografica, visto que todas as amostras
apresentaram aspecto ductil em toda sua superficie de fratura.

Liu et al. [61] também estudaram o aspecto da superficie de fratura dos CPs
ensaiados em tracdo uniaxial e observaram variacao em fun¢do do tamanho de grao. O
aspecto da fratura, para todos os tamanhos de grao ensaiados, foi relativo a fratura ductil,
porém para as amostras com maior TG os dimples foram menores ¢ menos profundos.
Neste trabalho foi encontrado resultado qualitativo equivalente ja que a amostra RA-DE,
na Figura 63, apresenta dimples mais profundos e marcados, e foi aquela que apresentou

tamanho médio de graos significativamente menor.
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Labios de
cisalhamento

Figura 62 — Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tragdo a frio da amostra SOL-DE, apresentando em (a) parte da extensdo da
superficie de fratura. Em (b) marcadas com setas brancas, algumas regioes de “dimples” relativos a fratura ductil, marcadas com setas vermelhas,
os vazios de decoesdo relativos a presenga de particulas de 2° fase com maior dureza, como carbetos, bem como demarcadas em branco, regioes
conhecidas como labios de cisalhamento. As setas amarelas evidenciam microtrincas secundarias proximas a borda do CP. Em (c), duas destas
microtrincas devido ao coalescimento de vazios estdo delineadas em pontilhado amarelo, bem como algumas cavidades profundas, marcados com
setas vermelhas.

155



ez

re

* ,
‘,.--."_\__ NS

) labios de
/icisalhamento

Figura 63 — Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tragdo a frio da amostra RA-DE, apresentando em (a) parte da extensdo da
superficie de fratura, em (b) marcadas com setas brancas, algumas regioes de “dimples” relativos a fratura ductil, e marcadas com setas
vermelhas, os vazios de decoesdo relativos a presenca de particulas de 2° fase com maior dureza, como carbetos, bem como demarcadas em
retangulo pontilhado branco, regioes com labios de cisalhamento. As pequenas setas amarelas mostram miro trincas segundarias perto da borda
do CP. Em (c), uma regido central do CP em maior aumento, evidenciando fratura ductil.
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Figura 64 — Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tragdo a frio da amostra RB-DE, apresentando em (a) parte da extensdo da
superficie de fratura,e em (b) marcadas com setas brancas, algumas regioes de “dimples” relativos a fratura ductil, e marcadas com setas
vermelhas, os vazios de decoesdo relativos a presenca de particulas de 2° fase com maior dureza.
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4.8.Ensaios de traciao a 650 °C

Na Tabela 12 estdo apresentadas as propriedades mecanicas obtidas apos os
ensaios de tragdo a quente com a taxa de deformacgio de 3,2x10™*s™! em temperatura de
650 °C para as amostras SOL-DE, RA-DE e RB-DE. Os ensaios foram realizados em
vécuo mecanico de 3,0x102 mbar. As curvas tensio-deformagio de engenharia de um
ensaio representativo de cada uma das trés amostras estudadas foram sobrepostas e estao

apresentadas no grafico da Figura 65.

Tabela 12 — Resultados dos ensaios de tragdo a 650 °C das amostras submetidas a duplo
envelhecimento, com taxa de deformacdo de 3,2x10™*s™ e vicuo de 3,0x107 mbar.

Deformagdo na

Amostra - '
fratura (g)
SOL-DE 1016 + 37 1178 £ 9 26,4 £0,8
RA-DE 984 + 67 1156 £33 21,5+0,3
RB-DE 981 £ 52 1117 £12 22,6 +0,7

Curvas de Engenharia— 650°C
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Figura 65 — Curvas tensdo-deformagdo de engenharia das amostras SOL-DE, RA-DE e
RB-DE ensaiadas a quente, em temperatura de 650 °C, com taxa de deformagdo de
3.2x10* 51 em vacuo de 3x107 mbar.
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Na Tabela 12 observa-se que as propriedades mecanicas a quente das amostras
estudadas nao diferem significativamente entre si. Considerando o desvio padrdo nos
ensaios, pode-se afirmar que os valores dos limites de escoamento e resisténcia sdao
estatisticamente equivalentes para as trés condigdes estudadas. Estes valores sdo similares
aos encontrados na literatura disponivel para o comportamento da liga 718 solubilizada e
envelhecida em dois estagios, quando ensaiada em tragdo uniaxial a 650 °C
[62,70,121,164,165].

Quanto a ductilidade, a amostra SOL-DE apresentou deformacao na fratura (&r)
ligeiramente superior as outras amostras e similar ao obtido em temperatura ambiente. J&
a condi¢ao com ductilidade inferior foi a RA-DE. Rezende [128] estudou a liga 718, entre
outras, na condi¢do solubilizada a 1050 °C por 1h e envelhecida a 800 °C por 8 h. Foram
realizados ensaios de tragdo a 650 °C na mesma taxa de deformagao do presente estudo
(3,2x10* s) e, apesar da oLe obtida ter sido consideravelmente mais baixa, de
aproximadamente 700 MPa, a deformagao atingida foi entre 25 e 30% [128].

As contradigdes acerca da relacdo entre a presenga de fase 0 e as propriedades
mecanicas da liga 718 sdo constantes na literatura, ¢ muitas vezes estdo associadas ao
decréscimo da resisténcia mecanica e da ductilidade da liga com o aumento da
temperatura. Zhang et al. [166] afirmam que, com o aumento no percentual de fase 6, a
ductilidade da liga 718 em temperaturas elevadas ¢ comprometida, caindo em mais de
50% com o aumento de 0 para 8% de fase na microestrutura do material. Ademais,
segundo Zhang et al. [167], por exemplo, a morfologia da fase & define seu papel no
comportamento da liga 718 em alta temperatura. Precipitados aciculares impediriam a
migracao de contornos em alta temperatura, aumentando, assim, a resisténcia mecanica
da liga a 650 °C. J& os de morfologia globular, originados apos elevado grau de redugao

de area na laminagao a frio (como no caso do presente trabalho, na amostra RA-DE)
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atrasariam o empescocamento e reduziriam a taxa de propagacdo de trincas frageis
melhorando a ductilidade final do material, mas comprometendo sua resisténcia. Porém,
o presente trabalho ndo evidenciou consideravel decréscimo dos valores de 61k € GLr nem
aumento da ductilidade para a amostra RA-DE, devido a sua elevada fracdo de area de
fase O globular (vide Tabela 9), ainda que o percentual atingido ainda seja inferior ao
valor de saturacao da fase o na liga 718. De fato, ocorreu uma manutengao da resisténcia
mecanica a quente em todas as condigdes estudadas. A mesma andlise cabe para o
refinado tamanho de grao da amostra da rota A, que analogamente nao trouxe ganhos
relativos expressivos nos valores quantitativos das propriedades mecanicas da liga 718
nas diferentes condi¢des estudadas.

Igualmente, analisando a relacao entre a fragdo de contornos X3" (apresentada na
Tabela 9) e as propriedades mecanicas a quente das amostras, o aumento deste percentual
ndo resultou em um notavel aumento dos valores de resisténcia. Contudo, a amostra SOL-
DE, que tem tamanho de grao, percentual de fase é e de contornos especiais similares aos
da rota B, apresentou valores superiores de ductilidade e a rota A, por sua vez, apresentou
valor reduzido. No item a seguir, sera apresentada a caracterizacao da superficie de fratura
dos CPs ensaiados a 650 °C para identificar possiveis diferencas no comportamento das
amostras estudadas, que contribuam para explicar as analises quantitativas de resisténcia

mecanica apresentadas na Tabela 12.
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4.8.1. Analise fractografica

As figuras 66, 67 e 68 a seguir apresentam as analises fractograficas das amostras
ensaiadas em tracdo a 650 °C, SOL-DE, RA-DE e RB-DE, respectivamente. Na Figura
66 e Figura 67 observa-se em (a) parte da extensdo da superficie de fratura. Em (b) e (c)
estdo detalhes representativos da superficie de fratura das regides destacadas em (a), em
maior aumento. Em (d), estd apresentado detalhe em maior aumento de regido fragil
proxima a borda dos CPs, evidenciando as microtrincas intergranulares e facetas de
decoesdo. Jana Figura 68 observa-se em (a) a superficie de fratura montada, em (b), maior
aumento da regido demarcada em (a). Em (c¢), est4 apresentado detalhe em maior aumento
de uma regido proéxima a borda dos CPs, evidenciando aspecto de fratura ductil até a

superficie.
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Figura 66 — Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tragdo a quente da amostra SOL-DE, apresentando em (a) parte da extensdo
da superficie de fratura, com area total de 6 x 0,3 mm. Em (b) e (c) duas regioes diferentes evidenciando fratura intergranular fragil proximas a
borda do CP, com a presenca de trincas secundarias intergranulares, marcadas com setas amarelas. Assim como parte da superficie de fratura
contem “dimples” caracteristicos de fratura ductil, marcados com seta branca, e vazios de decoesdo de particulas de segunda fase, com setas
vermelhas. Em (d), vé-se um detalhe da regido de fratura intergranular fragil proxima a borda.
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Figura 67 — Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tragcdo a quente da amostra RA-DE, apresentando em (a) parte da extensdo da
superficie de fratura, com drea total de 6 x 0,4 mm. Em (b) apresenta a regido 1, evidenciando fratura intergranular fragil em toda regido com a
presenga de trincas secundarias intergranulares, marcadas com setas amarelas. Em (c) a regido 2 evidencia uma area de fratura fragil
intergranular proxima a borda do CP demarcada em laranja, bem como parte da superficie de fratura com “dimples” caracteristicos de fratura
ductil, marcados com seta branca, e vazios de decoesdo de particulas de segunda fase, com setas vermelhas. Em (d), vé-se um detalhe da regidao
de fratura intergranular fragil proxima a borda.
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Figura 68 — Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tra¢do a quente da amostra RB-DE, apresentando em (a) parte da extensdo da
superficie de fratura, com area total de 6 x 0,4 mm,e em (b) parte da superficie de fratura com “dimples” caracteristicos de fratura ductil, marcados

com seta branca, e vazios de decoesdo de particulas de segunda fase, marcados com setas vermelhas. Em (d), vé-se um detalhe da regido proxima
a borda com aspecto ductil e varios microvazios marcados com setas vermelhas.
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A primeira fractografia de 650 °C, relativa a superficie de fratura da amostra
SOL-DE, apresentada na Figura 66, evidencia comportamento predominantemente ductil,
contendo os tipicos dimples e 1abios de cisalhamento. Porém, observa-se algumas regides
de fratura fragil intergranular tendo inicio na borda do CP, como mostra detalhe da Figura
66 (d), o que corrobora o comportamento encontrado por Rezende e Varela [128,168] na
mudanc¢a no modo de fratura ocorrida nos ensaios a 650 °C. Apesar deste aspecto, esta
condi¢do ainda foi a que apresentou valores ligeiramente superiores para a GLE, OLR €
ductilidade, como visto na Tabela 12.

Na Figura 67, a superficie de fratura dos CPs processados pela rota A, cujos
percentuais de fase 6 e de 23" foram os mais elevados e o TG foi o menor, apresenta a
650 °C modo de fratura misto, com regides ducteis no seio do CP e regides continuas de
fratura fragil intergranular ao longo da borda. Quando ensaiada em TA (25 °C) as tensdes
LE e LR foram superiores as outras condigdes, porém a ductilidade foi inferior. Ja nos
ensaios a 650 °C, os valores obtidos para os trés parametros foram similares aos obtidos
para as outras amostras. Contudo, a andlise fractografica evidencia mais regides de fratura
intergranular fragil na superficie do CP. Desvallees et al. [169] acreditam que a presenca
de elevado percentual de area de fase & intergranular na liga 718 pode levar a formagao
de vazios que podem coalescer rapidamente, fragilizando o contorno de grao. Faz sentido
que a amostra com maior percentual de fase & apresente maiores regides relativas a fratura
intergranular. Além disso, a presenca de fratura fragil intergranular evidencia a ocorréncia
do mecanismo de decoesdo interfacial, que pode estar associado a outras causas, tendo
em vista que a amostra SOL-DE, que contem baixa fragao de area de 6 também apresente
estas referidas regides de fragilidade, ainda que em menor proporg¢do. Se faz importante
observar também que ndo foram encontradas regides de fratura fragil intergranular no

seio de nenhum dos CPs, apenas proximo a borda.
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Ademais, o trabalho de Zhang et al. [167] atesta que um elevado grau de redugdo
a frio na liga 718 laminada (~40%), mesmo apds recozimento a 954 °C e duplo
envelhecimento, levou a instabilidade microestrutural do material. Tal processamento
resultou em maior grau de fragilizag¢do intergranular, devido a aceleragao no processo de
oxidagdo no material intensamente deformado. A elevada taxa de propagacgao de trincas
frageis intergranulares no material mais deformado a frio estd em consonancia com o
resultado do presente trabalho apresentado na Figura 67 para a rota A.

Contudo, esses autores também relacionaram a presenca de precipitados
globulares de o, em fracdo volumétrica de aproximadamente 3,6%, no material
deformado a frio moderadamente (at¢ 30%) a melhor combinacdo de ductilidade e
resisténcia [167]. A morfologia globular de & intergranular seria benéfica para a
propriedade de ductilidade, pois promoveriam menor concentracao de tensdes ao redor
do contorno de grdo, atrasaria o empescogamento e reduziria a taxa de propagagao das
trincas frageis. Por outro lado, a morfologia acicular em baixa fragdo volumétrica seria
danosa para a ductilidade pois aceleraria a taxa de iniciagdo e propagagdo de trincas
intergranulares frageis. O que ¢ o oposto do verificado neste trabalho, que pode ser
explicado pelo fato da deformacdo a frio intensa, combinada com baixa fracdo de
contornos especiais baixo-X mais resistentes, teve seu efeito deletério sobreposto ao
possivel efeito benéfico da elevada fracao de fase & globular na amostra RA-DE.

Apesar dos valores apresentados na Tabela 12, tanto para ductilidade quanto para
resisténcia mecanica, ndo terem sido superiores as outras amostras, ¢ muito importante
ressaltar que a amostra RB-DE ndo apresentou nenhuma indica¢do de fratura
intergranular fragil nem proximo a borda nem no seio do CP, como pode ser visto na
Figura 68. Assim, com relagdo ao aspecto da superficie de fratura, notou-se que a amostra

RB-DE, com maior proporc¢ao de contornos do tipo X3" e baixa fracdo de precipitados de
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0 aciculares (como visto na Tabela 9), apresentou superficie de fratura 100% ductil. Ao
contrario, Rezende [128] e Varela [168] observaram em todos os seus ensaios a 650 °C
algum percentual de fratura intergranular fragil proximo a borda dos CPs, tanto para a
liga 718 na condicdo apenas solubilizada quanto na condigdo solubilizada e envelhecida

em duplo estagio.

4.8.2. Fragilizacio intergranular assistida por oxidacdo — OAIC

Uma hipétese quanto a possivel causa para a ocorréncia de fratura fragil
intergranular nas regides proximas a borda de CPs, como exposto no subitem anterior,
seria a manifestacao do fenomeno de fragilizagdo intergranular assistida por oxidacao, ou
OAIC. De acordo com Rezende [128], a faixa de temperaturas de ocorréncia deste
fendmeno, para a liga 718 envelhecida em duplo estdgio, ¢ entre 650 e 800 °C. A
temperatura de 650 °C ¢ exatamente o limite para aplicacdo segura da referida liga, até
onde a mesma exibe boa resisténcia a oxidag¢do. O fendmeno pode ocorrer no material
quando aplicada tensdo uniaxial a uma taxa de deformagao constante, ainda que o material
esteja sob vacuo, em ambiente com baixa pressao parcial de O [3,120].

Um dos mecanismos controladores da ocorréncia de tal fendmeno de
fragilizagdo, termicamente ativado, ¢ atribuido a difusdo do oxigénio na microestrutura
da liga. Kumar Das e Shoji [135] afirmam que, ao contrario do H que difunde pela rede
cristalina do material, através de sitios intersticiais, o O se difunde primordialmente
através de contornos de grao. Além disso, a hipotese para a perda da resisténcia coesiva
dos contornos de grdao em temperaturas intermediarias inferiores a 850 °C, onde a
difusividade do elemento ¢ reduzida, seria a oxidagdo preferencial de carbonetos a base
de Nb. Ao ser submetido a temperaturas elevadas e ambiente oxidante, este inicia sua

decomposi¢cdo em temperaturas proximas a 490 °C, apesar da sua elevadissima
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temperatura de fusdo (~3500 °C) [123,125]. Esta decomposicdo resultaria no
enriquecimento da matriz em Nb. Combinado com o oxigénio, ocorreria uma possivel
reacdo de oxidacao do Nb e formacao de um 6xido fragil na regido proxima a superficie
e nos contornos de grao, Nb,Os, fragilizando-os [3].

No presente estudo, a caracterizagdo das evidencias da possivel ocorréncia da
fragilizacdo por oxidacdo preferencial de contornos de grao se deram através de
mapeamentos de EDS na se¢do longitudinal do CP proximo a sua borda. As figuras a
seguir apresentam as imagens de qualidade (IQs), e os mapas das varreduras dos
elementos Nb, Ti, Al, O e Cr, relativos as amostras SOL-DE (Figura 69), RA-DE (Figura
70) e RB-DE (Figura 71). Pode-se observar nas IQs, em baixo aumento, a presenca
marcante de trincas secundarias, partindo da borda dos CPs em todas as amostras.
Contudo, nos mapas de EDS, verifica-se que a amostra RA-DE (Figura 70) apresentou
maior heterogeneidade na concentragao dos elementos mapeados proximo a borda do CP,
além de trincas secundarias mais profundas, principalmente Al, Cr e Nb. Tanto o aluminio
quanto cromo, nidbio e titdnio sdo potenciais formadores de 6xidos na camada mais
superficial do material. Sua difusdo para a superficie do CP indica potencial formacao de
oxidos intergranulares associada a penetragdo intergranular do oxigénio no decorrer dos

ensaios de tracao.
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Nb Lal

Ti Kal Al Kal

O Kal Cr Kal

! 25um ' y 25um :

Figura 69 — Mapeamento de EDS da amostra SOL-DE, apresentando como referéncia a
imagem de qualidade (IQ) e em seguida os mapas com as concentragoes de Nb
(vermelho), Ti (verde claro), Al (amarelo), O (ciano) e Cr (rosa). Os retangulos
pontilhados evidenciam regioes de mais elevada concentragdo do elemento em questao.
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Al Kal

O Kal Cr Kal

: 25um ' : 25um :

Figura 70 — Mapeamento de EDS da amostra RA-DE, apresentando como referéncia a

imagem de qualidade (IQ) e em seguida os mapas com as concentragoes de Nb
(vermelho), Ti (verde claro), Al (amarelo), O (ciano) e Cr (rosa). Os retangulos
pontilhados evidenciam regioes de mais elevada concentragdo do elemento em questao.
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Figura 71 — Mapeamento de EDS da amostra RB-DE, apresentando como referéncia a

imagem de qualidade (IQ) e em seguida os mapas com as concentragoes de Nb
(vermelho), Ti (verde claro), Al (amarelo), O (ciano) e Cr (rosa).
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Na Figura 70 observou-se uma distribui¢ao disseminada e mais intensa de Nb na
regido junto a borda da amostra RA-DE, onde sdo observadas as microtrincas. Além
disso, os elementos Al e Ti também se encontram com concentracao superior a da matriz
nesta mesma regido, conforme evidenciado dentro dos retangulos pontilhados.
Comparando com a amostra SOL-DE (Figura 69), que também apresentou regides de
fratura fragil intergranular préximo a borda porém menos intensa, nesta amostra, a
concentracdo de Nb encontra-se um pouco mais intensa apenas no canto superior
esquerdo do mapa em vermelho marcado com retangulo pontilhado. A elevada
concentracdo, particularmente de Nb, encontrada préxima a superficie do CP, corrobora
com estudos acerca da hipdtese da decomposi¢ao dos carbonetos de Nb (NbC)
[3,123,125]. Ainda que a formagdo do 6xido fragil NoOs, potencial agente fragilizador
dos contornos, ndo tenha sido confirmada.

Em contrapartida, a amostra RB-DE apresenta distribuicao mais homogénea dos
elementos na matriz até a regido proxima as trincas e a superficie, como pode-se perceber
na Figura 71. E possivel perceber apenas alguns carbonetos do tipo MC distribuidos no
interior da amostra (regidoes globulares ricas em Nb e Ti). Nesta figura, nenhum dos
elementos analisados apresenta concentragcdo mais intensa proximo as trincas secundarias
na borda do CP.

Outra abordagem adotada com o objetivo de verificar a ocorréncia do fendmeno
de OAIC nas amostras SOL-DE e RA-DE baseia-se na cinética da difusdo do O na liga
718. Por ser um fendmeno termicamente ativado, o coeficiente de difusdao do elemento na
temperatura de interesse pode ser calculado pela equacdo de Arrhenius conforme descrito

abaixo:

D = D, (exp ﬁ) Equacdo 8
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Onde Dy ¢ o fator pré-exponencial independente da temperatura, Q ¢ a energia
de ativagdo para o processo de difusdo, R ¢ a constante dos gases e T a temperatura de
interesse. No estudo de 2013 de Nam et al. [170], foram obtidos os fatores pré-
exponenciais e a energia de ativagdo para os diferentes mecanismos de difusao do O em
ligas a base de Ni. Os autores utilizaram modelagem computacional atomistica para
determinar estes parametros independentes da temperatura, tanto para a difusdo
interfacial através dos contornos de grao, quanto para a difusdo pela rede cristalina do Ni.
Estudos experimentais anteriores focaram na difusividade do O no Ni em temperaturas
elevadas, devido a baixissima cinética de difusdo e solubilidade do elemento em
temperaturas inferiores a 850 °C [171-174].

Para calcular o coeficiente de difusao do O através dos contornos de grao na liga
718 a 650 °C foram utilizados os seguintes valores, para difusdo intergranular do elemento
na liga, com base nos resultados de Nam et al. [170]:

e Do=5,04x10" m%/s;
e Q=107,75 KJ/mol.

Aplicando-se estes valores na equagao 8, obtém-se o seguinte valor para o

coeficiente de difusdo intergranular do O na liga 718:
e D=4,0x10"m%s

Devido ao aspecto da fratura fragil intergranular, este calculo focou no
coeficiente de difusdo do O através dos defeitos contidos nos contornos de grao, e nao
através da rede cristalina. Com isso, a profundidade de penetragdo “1” do elemento
difundindo através dos contornos de grao da liga, partindo da superficie do CP de tragdo,

pode ser calculada através da seguinte relagdo [2,127,171,175]:.

l=+2D.t Equagéo 9
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Onde t ¢ o tempo de exposigdo ao ambiente contendo O e D ¢ o coeficiente de
difusdo intergranular do O na liga 718 a 650 °C, calculado através da equagdo 8.

Os valores teoricos da profundidade de penetracao “1” calculados pela equagao
9, a 650 °C, foram obtidos com base no coeficiente D, e o tempo médio de duragao dos
ensaios de tracao até a ruptura do CP, pelo qual cada amostra foi exposta ao O. O tempo
médio dos ensaios “t”, bem como o valor de “I” para cada amostra, estao listados na
Tabela 13 a seguir. Vale ressaltar que, para o calculo da profundida tedrica de penetragao
do O pela equagao 9, foi considerado tempo médio de duragdao do ensaio de tracao “t”,
adicionando-se 5 minutos, pois foi o tempo aproximado entre a estabilizacdo da
temperatura de 650 °C no interior do forno apds inser¢ao do corpo de prova na camara e
o0 inicio dos ensaios, conforme procedimento descrito no item 3.3.1.

Nesta tabela também estdo apresentados os valores experimentais para a
profundidade média de penetracdo das trincas frageis intergranulares “p”, medidos em
pelo menos 15 micrografias de MEV/SE da superficie de fratura de cada CP ensaiado. Na
Figura 72 estdo ilustradas algumas regides da superficie de fratura das amostras SOL-DE
(a), RA-DE (b) e RB-DE (c), com as areas de fratura fragil intergranular demarcadas com
linhas pontilhadas laranjas. Em (a) observa-se inser¢oes localizadas e pontuais partindo
da superficie do CP das amostras SOL-DE, em (b), a fratura intergranular aparece
distribuida ao longo de toda a borda do CP além de, em média, apresentar profundidade
de penetracao superior a amostra SOL-DE. Em (c), ratifica-se o aspecto da fratura 100%

ductil na condi¢ao RB-DE.
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Tabela 13 — Resultados dos ensaios de tragdo a 650 °C por condi¢do estudada: tempo
médio de duracdo dos ensaios “t” (min), profundidade tedrica calculada pela equagdo 9
para a penetragdo do O “l” (um) e medida da profundidade média de ocorréncia de

69

fratura fragil intergranular por analise de imagens “p”(um).

Amostra t (min) [ (um) p (um)
SOL-DE 8,5+1,0 254 32,7+5,0
RA-DE 14,7+ 0,6 30,8 48,6 £2,5
RB-DE 7,5+0,8 24,5 0

Nota-se que a profundidade tedrica “1” calculada com base na difusividade do
elemento fragilizante através dos contornos de grao do material, segundo a equagdo 9,
estd em boa concordancia com os valores medidos através de analise de imagens para a
profundidade média de penetracdo “p” das trincas intergranulares. Sendo os valores de
“I” e “p” da mesma ordem de grandeza, e considerando o desvio padrao das medidas de
“p”, ambos os valores obtidos para a amostra SOL-DE estdo bem proximos. Para RA-
DE, vé-se que o valor de “p” ¢ mais de 50% superior ao valor tedrico de “I”. J& para RB-
DE, teoricamente a penetragdo de oxigénio no material durante o tempo de ensaio a 650
°C seria de 24,5 pm, mas a caracterizagdo experimental evidenciou a resisténcia da sua
microestrutura a fragilizagdo intergranular por oxida¢do, ndo ocorrendo fratura
intergranular fragil.

Adicionalmente, uma possivel razdo pela qual a amostra RB-DE ndo apresentou
regido de fratura fragil intergranular em nenhum dos CPs pode também estar relacionada
ao fato de o percentual de contornos de grao do tipo 3" nestas amostras ter sido o mais
elevado (como visto na Tabela 9). E, ainda mais relevante enquanto efeito impeditivo da
difusdo intergranular do elemento O, ¢ o fato da propor¢do de jungdes triplas especiais

ter sido mais elevada nestas amostras (como quantificado pelo parametro RT7J,

apresentado na Tabela 10).
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O S

Figura 72 — Fractografias obtidas em MEV/SE de parte representativa das superficies de fratura dos CPs das amostras (a) SOL-DE, (b) RA-DE
e (c¢) RB-DE, ensaiados em tra¢do a quente, apresentando uma comparagdo das profundidades de penetra¢do “p” da fratura fragil intergranular
a partir da borda dos CPs. A area de fratura fragil esta demarcada com linha pontilhada laranja e, vale ressaltar que, as cotas exibidas em (a) e
(b) representam a profundidade da regido da micrografia, ndo o valor médio de “p”. Os “dimples” estdo marcados com setas brancas, e vazios
de decoesao de particulas de segunda fase, marcados com setas vermelhas.
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De acordo com Moulin et al. [176], a difusividade intergranular do oxigénio no
seio da matriz de Ni, em profundidade superior a 200 nm, pode ser potencializada até uma
ordem de grandeza quando o material estd submetido a condi¢cdes de fluéncia, sob
aplicagdo de deformagdo constante em tempos prolongados. Kumar Das e Shoji [135]
também afirmam que a difusividade do O ¢ aumentada quando o material estd submetido
a carregamento uniaxial constante. Este pode ser um fator determinante para que os
valores de “p” encontrados no presente estudo, principalmente para a amostra RA-DE,
tenham sido maiores do que “1”, obtido através do célculo tedrico. Importante ressaltar
que os valores experimentais obtidos para “p” foram medidos a partir das fractografias
dos CPs de tragdo a quente. O célculo tedrico pela equagao 9 ndo considera nenhum fator
externo além da exposi¢do do material ao ambiente oxidante por tempo determinado.

Apesar de ndo haver muitos artigos publicados acerca do assunto, alguns estudos
especialmente focados na liga 718 embasam essa hipotese. Krupp e colaboradores, em
publicagdes de 2003 e 2005 [131,133,177], propuseram qualitativamente que a
difusividade do elemento O ao longo de contornos especiais do tipo CSL baixo-X era
ordens de grandeza menor do que ao longo de RHAB de alta energia. Em seus ensaios
mecanicos de dobramento a 650 °C e fadiga, foi verificada a redugdo na velocidade de
propagag¢do das trincas intergranulares frageis e maior nivel de plasticidade para a liga
718 processada iterativamente em sucessivos passes de deformacgdo a frio seguidos de
recozimento, resultando em elevada densidade de contornos especiais. A liga 718 no
estado como recebido, com menor percentual de contornos especiais, apresentou maior
susceptibilidade ao fendmeno que os autores chamaram de fragilizacdo dinamica (ou
“dynamic embrittling”). Este seria atribuido a difusdo do elemento O através de contornos

de grao com maior concentragdo de tensdo, reduzindo sua resisténcia coesiva e facilitando
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a propagacao das trincas de forma mais rapida. Nesta hipdtese, a penetragdo de oxigénio
também daria origem a 6xidos frageis na regido dos contornos.

Vale ressaltar que nos estudos de Krupp citados [131,133,177], o percentual de
comprimento de todos os contornos especiais (3<2<29) foi incrementado de 20% para
40% e em todas as condi¢des foi observada fratura fragil intergranular, porém em menor
propor¢ao quando o material tinha maior percentual de contornos baixo-2. Na presente
tese, comparamos percentuais de 23" (23+29+227) da ordem de 49% na amostra RA-DE,
com 55% referente a condi¢cdo RB-DE.

Wagenhuber et al. [178], comparando a liga 718 processada através tratamento
termomecanico com um passe (contendo 20% de contornos 3<X<29) com a liga
processada com 4 passes (com 42% de contornos 3<X<29), através de ensaios
termogravimétricos de oxidacdo a 850 °C, observaram que a formagdo de 6xido de Al
(A1203) foi muito mais intensa na amostra com 20% de contornos especiais. Ainda que a
temperatura seja mais elevada que a utilizada no presente trabalho, tal achado corrobora
com a elevada concentracdo de aluminio verificada por EDS na borda da amostra RA-
DE, na Figura 70. Além disso, através de analises micrograficas, os autores verificaram
qualitativamente que contornos do tipo RHAB apresentaram decoesdo devido a
fragilizacdo por oxidacdo, enquanto contornos especiais nao apresentaram evidéncia de
oxidacdo. Também qualitativamente, os autores verificaram por mapas de EBSD que o
efeito da quebra da conectividade da rede de contornos aleatérios levou a significativa
redugdo na profundidade de penetragdo intergranular de O.

Yang et al. [134] executaram estudo analogo ao de Yamaura et al. [129], focado
para a liga 718 submetida a ensaios estaticos de oxida¢ao em alta temperatura (1000 °C).
Foi confirmada a presenga de 6xidos (usualmente Al,O3) em contornos do tipo RHAB,

enquanto contornos de macla (23) se apresentaram imunes a tal precipitagcdo intergranular.
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Novamente, este relato da literatura justificaria a elevada concentracao de Al nos mapas
de EDS das amostras RA-DE, conforme evidenciado na Figura 70.

Portanto, ¢ possivel inferir que a amostra RA-DE, devido a significativa presenga
de fratura fragil intergranular durante ensaio de tragdo, seu baixo teor de 3" e o tamanho
de grao refinado podem comprometer sua vida til durante exposicdes prolongadas a altas
temperaturas e ambientes oxidantes, em condi¢des de fluéncia por exemplo.

A Figura 73 apresenta em detalhe uma analise fractografica obtida em MEV/SE
de uma regido da ponta de um CP da amostra RA-DE, equivalente a aproximadamente
70x70 pm. A borda esta identificada com setas pretas ilustrando a superficie de contato
com a atmosfera do forno e a dire¢do de onde penetrou o elemento O. A fractografia
evidencia varias trincas secundarias (marcadas com pequenas setas amarelas),
nitidamente geradas pela decoesdo entre os contornos de graos vizinhos. Algumas facetas
lisas, tipicas da fratura intergranular fragil, estio marcadas com setas laranjas. Além
disso, no centro da fractografia, marcada com uma seta branca, estd uma regido contendo
varios “microdimples” tipicos de fratura ductil. Esta regido ductil relacionada a fratura
transgranular, inserida numa zona de fratura intergranular fragil, ocorreu onde localmente

nado houve fragilizagdo de contornos.
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Borda do CP

Figura 73 — Fractografia obtida em MEV/SE de uma regido proxima a ponta de um dos
CPs da amostra RA-DE, que contem maior area relativa a fratura fragil intergranular.
Setas pretas indicam a borda do CP, em contato com a atmosfera, de onde penetrou o O.
Setas pequenas amarelas indicam trincas secundarias de decoesdo, setas laranjas
indicam facetas lisas de fratura fragil intergranular. Seta branca identifica uma faceta
contendo “microdimples” relativos a fratura ductil.

4.8.3. Analise da deformacao localizada através de medidas de
kernel average misorientation (KAM) e fator de Taylor (FT)

Com base nas informagdes de orientacdo cristalografica obtidas através de
varreduras de EBSD realizadas proximas as regides de fratura nos CPs apods ensaio de
tragdo a quente, foram gerados mapas de “kernel average misorientation” (KAM) e fator
de Taylor (FT). O objetivo foi estudar o caminho de propagacao das trincas secundarias,
que partiram da borda dos CPs, em regiao proxima a superficie de fratura. As microtrincas

estudadas foram interrompidas e a regiao de interrupcao também foi caracterizada.
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As figuras 74, 75 e 76 a seguir apresentam, respectivamente para as amostras
SOL-DE, RA-DE e RB-DE, as imagens de qualidade em (a), os mapas de KAM em (b) e
do FT em (c) de uma area de aproximadamente 110 x 85 um. Em (d) a (g) estdo
apresentados mapas de KAM e FT das regides demarcadas por linha pontilhada em (b) e
(c). Os mapas de KAM foram plotados junto com o mapa de contornos. A deformag¢do na

fratura (er) média para cada amostra ensaiada a quente esta apresentada na Tabela 12.
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Figura 74 — Mapas gerados a partir da varredura de EBSD do CP da amostra SOL-DE
ensaiado a 650 °C, apresentando em (a) 1Q, (b) KAM e (c) FT de uma regido ampla da
lateral da amostra. Em (d) e (e) estdo mapas de KAM e FT da regido 1, e em (f) e (g)
estdo os mapas de KAM e FT da regido 2. Nas cotas vé-se o comprimento da trinca
medido por andlise de imagens. Em (e), os pontos evidenciam grdos vizinhos com FTs
dissimilares e similares, nesta ordem. Em (f) as bandas de deslizamento (BDs) estdo
marcadas com linhas pontilhadas.
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Figura 75 — Mapas gerados a partir da varredura de EBSD do CP da amostra RA-DE
ensaiado a 650 °C, apresentando em (a) 1Q, (b) KAM e (c) FT de uma regido ampla
proxima a borda da amostra. Em (d) e (e) estdo mapas de KAM e FT da regido 1, e em
(f) e (2) estdo os mapas de KAM e FT da regido 2. Nas cotas vé-se o comprimento da
trinca medido por andlise de imagens. Em (e) e (g), os pontos evidenciam grdos vizinhos
com FTs dissimilares e um trecho de propagagao transgranular (PT). Em (f) vé-se regido
deformada, com valores elevados de KAM e grdos pequenos na ponta da trinca, em
quadrado pontilhado em branco. Em (g), linha preta mais grossa indica possivel caminho
preferencial para prosseguimento da propagagdo da trinca.

183



()

Figura 76 — Mapas gerados a partir da varredura de EBSD do CP da amostra RB-DE
ensaiado a 650 °C, apresentando em (a) 10, (b) KAM e (c) FT de uma regido ampla
proxima a borda da amostra. Em (d) e (e) estdo mapas de KAM e FT da regido 1, e em
(f) e (g) estdo os mapas de KAM e FT da regido 2. Nas cotas vé-se o comprimento da
trinca medido por andlise de imagens. Em (e) e (g) estdo marcados com setas os trechos
de propagacgdo transgranular (PT) das trincas em questdo.
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Inicialmente, estabelecendo uma comparacao entre os mapas amplos de KAM
das trés amostras (Figuras 74 a 76 (b)), observa-se que, em todos eles, a deformagao nao
¢ homogénea no mapa como um todo ¢ nem dentro de um mesmo grao. Bandas de
deslizamento (BDs) podem ser observadas dentro de alguns graos, aparecendo como
“faixas” paralelas de coloragdo mais amarelada/esverdeada, correspondendo a valores
mais altos de KAM. Ainda que a deformagdo macroscopica tenha sido uniforme, a
deformacao espacial em escala microscopica ndo ¢ homogénea devido a anisotropia na
resposta a deformacao de cada reticulado num agregado policristalino.

Adicionalmente, observa-se nas figuras 74 a 76 (b), qualitativamente, que os
contornos de macla do tipo X3" s3o menos susceptiveis a deformagao no seu entorno, ou
seja, apresentam valores de KAM mais baixos nos graos vizinhos. Enquanto os contornos
do tipo RHAB aparecem muitas vezes associados a regides com maior deformacao ao seu
redor. Esta observacao esta suportada na literatura pelo trabalho de Wright et al. [179]
que estudaram uma liga de Ni completamente recristalizada através de mapas KAM. Os
autores realizaram varreduras em linha cruzando deferentes tipos de contornos de graos
selecionados (RHABs 2>29 e maclas do tipo 23), medindo o valor do KAM ponto a ponto,
desde o interior de um grao até o interior do grdo vizinho. Os autores observaram
diferentes perfis de distribuicdo de valores de KAM dependendo da carateristica da
interface, de modo que para contornos de macla havia menor aumento no nivel de
distor¢cao das redes cristalinas dos dois graos vizinhos, mesmo para os pontos mais
proximos a interface. Segundo os autores, isto seria devido ao fato de que as bandas de
deslizamento (BDs) seriam compartilhadas entre os graos vizinhos a macla. Ja Hou et al.
[180] fizeram o mesmo estudo através de mapas de KAM na liga de Ni 600 apos
deformacao a frio. As varreduras em linha cruzando contornos de graos aleatérios de alto

angulo (RHABs) evidenciaram intensa concentra¢ao de deformagado localizada para os
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pontos mais proximos ao contorno. Com o aumento do grau de deformagao a frio (de 0 a
40%), esta concentracao ficou ainda mais intensa, como se pode observar na Figura 77.

Porém, os autores avaliaram apenas contornos com 2>29.
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Figura 77 — Varredura em linha dos valores de KAM cruzando um contorno aleatorio de
alto dngulo RHAB 5>29 em liga 600 deformada a frio (Adaptado de Hou et al. [180]).

Contudo, Kamaya [181], estudando o aco inoxidavel 316L submetido a ensaios
de tragdo uniaxial interrompidos até 3% de deformagdo, afirma que ndo foi possivel
estabelecer uma relagdo entre valores de KAM e o tipo de contorno. Alguns contornos de
macla observados apresentaram elevada deformagao localizada em apenas um dos graos
vizinhos. Outros contornos de macla, ndo apresentaram concentragdo de deformacao ao
seu redor. Nestes casos, o autor afirma que os planos de deslizamento ativados foram os
mesmos que o plano do contorno, ndo havendo assim acumulo de discordancias na macla.
Segundo o autor, os contornos aleatorios de alto angulo, por sua vez, apresentaram
deformagdo local nas redes dos cristais vizinhos equivalente a 12% quando o material

havia sido deformado macroscopicamente em tragdo o equivalente a 3%.
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A menor deformagdo localizada nos contornos especiais 23, observada nos
mapas de KAM, corroboram com a menor concentragao de energia relacionada a estas
interfaces, o que faz com que a solicitagao em tragao provoque menor separagao entre 0s
graos ao longo destas interfaces de baixa energia e, consequentemente menor ocorréncias
de vazios de decoesdo. Assim, as mesmas se comportam de maneira menos suscetivel a
difusdo do oxigénio e a fragilizagdo por OAIC, conforme observado na literatura
[131,133,134,177,178].

Analisando os detalhes de algumas das trincas individualmente, vemos na Figura
74 (e) e (g), referente a amostra SOL-DE, duas trincas com aspecto intergranular, que se
propagam entre dois graos vizinhos com FTs dissimilares. Ambas apresentam, ao longo
de seu comprimento, regides proximas a superficie de decoesdo contendo faixa estreita
deformacao plastica. Tal fato significa que o seu mecanismo de propagacao esteve
associado a um certo grau de deformacdo pléstica localizada por deslizamento de
discordancias, através de contornos aleatdrios de alto angulo (RHABs). A ponta das duas
trincas analisadas difere em formato, uma mais pontiaguda e a outra mais arredondada,
porém, ao redor das duas pontas, onde ocorreu o embotamento e interrup¢ao da sua
propagacao, existe intensa deformacgao plastica [73].

Ainda, ao observar a primeira trinca na Figura 74 (d) e (e), vé-se que esta trinca
se propaga em um contorno entre graos com FTs distintos e termina em uma juncao tripla
do tipo 0-CSL, ao atingir um contorno entre graos com FTs mais proximos. Este fato
corrobora com que afirmaram Alexandreanu et al. [106] ao estudar a liga 182 em
ambiente agressivo simulando reator nuclear PWR. Foi verificado que a susceptibilidade
a fragilizacdo por corrosdo sob tensao dos contornos aleatérios de alta energia do tipo
RHABS, variava ndo apenas com o seu valor de £. Um fator adicional além da sua

caracteristica dentro do modelo CSL, tornaria esta interface mais ou menos resistente: a
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microtextura localizada, ou seja, o grau de compatibilidade entre os FTs dos graos
vizinhos. Os autores evidenciaram que graos vizinhos com FT similar, compdem uma
nova classe de contornos aleatérios (RHABs) mais resistentes a corrosao sob tensao do
que contornos de alto-X regulares.

Particularmente acerca da segunda trinca analisada na amostra SOL-DE, na
Figura 74 (f) e (g), sua ponta ¢ arredondada com maior abertura e comprimento, observa-
se que ela termina no interior de um grao, ou seja, uma parte da sua propagacao ocorre
de modo transgranular. O grdo aparece intensamente deformado na regido ao redor da
ponta da trinca, como visto pela variagao angular intensa no valor do KAM nesta regiao,
evidenciando ainda duas regides de bandas de deslizamento (BDs) a 45° (conforme
marcado com linhas pontilhadas em (f)), de acordo com a relagdo entre a maior tensao
cisalhante e o eixo de carregamento. Vale ressaltar que, apesar da regido da ponta da
trinca estar bastante deformada plasticamente, com valor de KAM elevado (como visto
em (f)), o FT para este grao foi elevado (conforme visto em (g)). Considerando que a
amostra analisada foi deformada em tracdo, tal grao acumulou deformacao interna,
encruando-se e resultando num FT elevado pos-deformacao. Tal achado esta em
desacordo com a relacao inversa entre valores de KAM e FT observada por com Taynon
et al. [105] numa liga Al-Li submetida a compressao. De fato, os graos ndo se deformam
todos da mesma maneira num agregado policristalino submetido a carregamento,
conforme premissa assumida por Taylor [103].

Além disso, nota-se em (f) que o contorno de grao para onde a trinca seguiria sua
propagacdo intergranular aparenta ser um contorno de macla, mais resistente a
propagac¢ao intergranular, e que ndo foi indexado pelo mapeamento de EBSD. Conforme
discutido por Wright ef al. [179] uma microestrutura deformada, como ¢ o caso dos CPs

de tragdo, pode introduzir artefatos nas varreduras que diminuem a precisao na leitura da
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orientagdo do cristal na regido proéxima dos contornos. Possivelmente, para as analises de
EBSD em amostras deformadas o uso de critérios menos restritivos que o critério de
Brandon [139] para classificagdo de contornos CSL poderia ser mais adequado. Na
hipotese de se tratar de um contorno de macla, a trinca passou ao modo de propagacao
transgranular ao atingir tal contorno de elevada resisténcia.

Como foi verificado por Kallend ef al. [182], durante aplicagdo da carga e
deformacao plastica de um policristal, cada um dos graos sofre rotacdo e responde ao
processo de maneira individual. Assim, a quantidade de energia acumulada na rede do
cristal € resultado desta historia de deformagao, durante a qual seu FT pode ter mudado
continuamente, até atingir na sua rotagdo final gerando o FT visualizado no mapa. Deste
modo, quando se trata de analises estaticas apds finalizacao do ensaio mecanico, como ¢
o caso apresentado neste topico, alguns graos com uma elevada energia acumulada ao
longo do ensaio podem ainda apresentar FT alto, como resultado de todo o processo de
rotacdo e encruamento sofrido na deformacao. O grao encruado, observado em (f) e (g),
apresentou elevado KAM na vizinhanga da ponta da trinca possivelmente devido sua
histéria de deformagado prévia, e ainda elevado valor de FT. Isto significa que pode se
tratar de um grao de alta dureza, que acomodou deformagado plastica até certo ponto,
durante aplicagdo de tensao no decorrer do ensaio. Conforme equagdo 7, graos que nao
podem mais acomodar discordancias tem maior fator de Taylor, seja por ja estarem
encruados ou por ndo apresentarem orientagdo cristalografica favoravel ao
prosseguimento do deslizamento.

Na Figura 75 (d) e (e), a primeira trinca observada na amostra RA-DE se
propagada de modo intergranular entre graos com FT diferentes, conforme identificado
em trés regides diferentes em (e). Porém, em um trecho sua propagagdo passa a ser

transgranular, na regido indicada com uma seta e a sigla PT em (e). Este ¢ justamente o
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trecho com maior deformacgao associada ao redor da trinca, no interior do grao, conforme
mostra mapa de KAM em (d), demarcado por pontilhado.

Na Figura 75 (f) e (g), ainda referente a amostra RA-DE verifica-se que, ao
contrario do observado na amostra SOL-DE, ao longo do comprimento da trinca analisada
nao foi observada alta concentracdo de deformacao. Seria de se esperar uma deformacao
pléastica menos intensa nas proximidades das trincas, pois esta amostra apresentou, nas
analises fractograficas, primordialmente propagac¢ao fragil intergranular por decoesao de
contornos ao longo de grande parte da borda dos CPs. Porém, na ponta da trinca ainda se
observa concentracdo de deformacdo plastica, evidenciada pela maior amplitude de
variacdo de angular nesta regido (na area pontilhada no mapa de KAM em (f)) e graos
mais refinados, atuando como barreira para sua continua propagagao [73]. Como dito
anteriormente, pode-se associar estas regioes de valor elevado de KAM, com alta
densidade de discordancias geometricamente necessarias, € maior intensidade de
deformacao plastica [102].

Contudo, na Figura 75 (f), vé-se que aqueles graos proximos a ponta da trinca,
dentro do campo de deformacao plastica intensa, apresentam valores de KAM elevados
e ao mesmo tempo FT alto. Analogamente ao que foi visto para a amostra SOL-DE, isto
pode ser associado a rotacdo dos cristais e seu encruamento durante o processo de
deformagdo. Os graos com elevada energia interna acumulada ao longo do ensaio, se
apresentaram “duros” com alto FT. As linhas pretas grossas marcadas em (g) representam
0 que, potencialmente, seria o caminho preferencial para prosseguimento da propagagado
da trinca em questao.

Analisando a amostra RB-DE, a trinca evidenciada na Figura 76 (d) e (e) teve
sua iniciagdo intergranular ou em ponto de concentracdo de tensdes proximo ao contorno

de grao na borda do CP, mas propagou de modo transgranular. Sua propagagdo esta
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associada a alto grau de concentracao de deformacao plastica ao redor da ponta devido
ao estado de triaxial de tensdes, evidenciando mecanismo de embotamento. Esta amostra
foi a que apresentou superficie de fratura 100% ductil em todas as regides analisadas,
como pode ser visto na Figura 68, com valor de ductilidade intermediario (Tabela 12).
Na Figura 76 (f) e (g), a segunda regiao observada na amostra RB-DE abrange
duas trincas diferentes. A de maior abertura propaga-se ao longo de um contorno de macla
ou uma banda de deslizamento, e termina de modo transgranular com regides de intensa
deformacao pléastica na ponta da trinca. A segunda trinca se propagada de modo

transgranular em todo seu trajeto.
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5. Conclusoes

A caracterizacdo da microestrutura induzida pelo processamento iterativo de
chapas finas de liga 718 através de diferentes rotas, permitiu correlacionar a distribui¢cdo
caracteristica de contornos de grao (DCCG) tanto com a precipitagdo intergranular de
fase 9, quanto com o desempenho do material em alta temperatura. Considerando as

analises realizadas no material nas suas diferentes condi¢des, pode-se concluir que:

e Foipossivel observar a maior susceptibilidade dos contornos aleatérios de alto angulo
(RHABSs) a precipitagao da fase 6 em todas as condi¢des estudadas, chegando a conter

até 85% de todas as particulas de 6 em algumas das amostras.

e Os contornos especiais do tipo X3" (£3+X9+X27) se mostraram resistentes a
precipitacdo de fase 0, sendo que, deste grupo, os contornos de macla do tipo X3

coerentes representaram aqueles raramente populados por 9.

e As jungdes triplas especiais, do tipo 2CSL e 3CSL, representaram pontos menos
provaveis de nucleacdo da fase 8. Varias amostras sequer apresentaram particulas de
0 nestes pontos triplos especiais, contrastando com os pontos triplos ndo especiais
(OCSL e ICSL) que, juntos, somaram até 40% de todos os precipitados de o

encontrados em algumas amostras.

e As diferentes variantes de orientagao cristalografica presentes nos precipitados de 9d,
bem como a relacdo de orientag@o entre estas e a matriz y, puderam ser verificadas
por EBSD em alta resolucdo, comprovando a viabilidade desta técnica. Mesmo
quando a identificacao de d foi no limite da resolucao da técnica aplicada, ainda assim

foi possivel observar tal relacdo cristalografica.

e A resisténcia na temperatura ambiente ndo foi significativamente afetada pela
microestrutura decorrente das diferentes rotas de processamento. Contudo, a amostra
RA-DE apresentou reduzida ductilidade, que pode ser associada a maior fragao de
fase 9, que atuou como sitios de nucleacdo de vazios durante a deformacao, levando

ao consequente coalescimento de microtrincas.

e Nos ensaios de tracao a 650 °C, a resisténcia mecanica da liga duplo-envelhecida ndo

apresentou, também, diferencas significativas entre as amostras, dada a ampla
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contribui¢do do mecanismo de endurecimento por precipitagdo. A amostra RA-DE,
no entanto, apresentou fratura fragil intergranular ao longo de grande parte de sua
borda, com profundidade de penetragao de 48,6 um. J&4 a amostra SOL-DE apresentou
menor extensao da borda com mesmo aspecto de fratura fragil, com profundidade de

penetragdo de 32,7 um.

Pode-se afirmar que o mecanismo de fragilizagdo ocorrido a 650 °C nas amostras
SOL-DE e RA-DE foi a fratura intergranular assistida pela oxida¢ao (OAIC). As
andlises de EDS permitiram observar a presenga de regides ricas em Nb, Al e Ti,

proximas a borda dos CPs, atuando como formadores de 6xidos frageis nos contornos.

A amostra RB-DE, com maior fracao de contornos especiais do tipo £3" e maior razao
RTIJ, se apresentou resistente a fratura fragil intergranular nos ensaios a quente.
Nenhuma regido de fragilizagdo intergranular foi observada, evidenciando a maior
resisténcia de sua microestrutura a penetracdo do oxigénio, € consequentemente ao
fenomeno do OAIC. Ao contrario, a amostra RA-DE, com menor percentual de
contornos do tipo X3", apresentou maior susceptibilidade ao fendmeno de
fragilizagdo, com maiores areas de fratura fragil intergranular e maior profundidade

de penetracao do oxigénio.

Apesar de, macroscopicamente, a deformacao na fratura (ef) ter sido homogénea nos
ensaios de tragdo a quente, observou-se que, em escala microscopica, a distribuicao
de deformacao foi heterogénea. As andlises de kernel average misorientation (KAM)
permitiram observar a menor deformagao localizada nos contornos especiais 3", bem
como os graos intensamente deformados nos pontos de interrup¢ao da propagacgao das
trincas. As medidas do fator de Taylor (FT) evidenciaram maior propensdo a

propagacao de trincas em contornos entre graos com fatores de Taylor diferentes.
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6. Sugestoes para Trabalhos Futuros

Com base nos resultados obtidos ao longo do desenvolvimento do presente
trabalho, podem ser sugeridas as seguintes linhas de pesquisa como oportunidades para

futuros projetos:

e Realizacdo de ensaios de tragdo em temperaturas mais elevadas (700-750 °C) nas
mesmas amostras submetidas a duplo envelhecimento, para mais ampla comparagao
sobre a presenca de fratura fragil intergranular ocorrida na regido da superficie de
determinados corpos de prova quando ensaiados a 650 °C;

e Ensaios de fluéncia nas mesmas amostras submetidas a duplo envelhecimento, para
maior entendimento da resposta do material & exposicdo prolongada a altas
temperaturas sob tensdo constante;

e Avaliacdo mais detalhada do fendmeno de fratura intergranular assistida pela
oxidacdo (OAIC), sua cinética de ocorréncia, modos de formacdo dos oOxidos e
mecanismos envolvidos na formacdo das trincas em diferentes temperaturas, nas
diferentes condicdes de processamento estudados. A realizagcdo de ensaios de tragao
interrompidos em alta temperatura pode ser utilizada para avaliar a progressao das
etapas da fragilizacdo e, em seguida, ampliar a correlagdo entre a presenga de
contornos especiais na abrangéncia do fendmeno. Verificar presenga de 6xidos por
espectroscopia de raios-x de dispersao de comprimento de onda (WDS);

e Aplicacdo da técnica de tomografia de elétrons para reconstrugdo tridimensional em
MEV/FIB, pela técnica de slice and view, intercalando seccionamento da face de
interesse com mapeamentos de EDS, a fim de observar a morfologia e distribuigdo da
precipitagdo intergranular de fase 6 em trés dimensdes ao longo da superficie de
contornos de grao e partindo de jungdes triplas de carater distintos. Essa anéalise
ajudaria a entender o motivo pelo qual a fase o apresenta diferentes morfologias
dependendo do local em que ela cresce;

e Aplicacdo da mesma técnica de tomografia de elétrons em MEV/FIB, porém
intercalando o desbaste da superficie com a aquisi¢do de mapa de orientagdo por
EBSD. Esta técnica permite caracterizagdo dos 5 graus de liberdade do contorno de
grao ¢ ajuda o entendimento da morfologia dos contornos, como por exemplo,

presenca de microtrincas associadas a superficie do contorno e a presenga de fase 0.
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Anexo I

Codigos — MatLab / MTEX versao 5.1.1°

Rotina para tratamento de dados de EBSD, calculo do TG, percentual de fase 0,
geracao dos mapas: FPI, mapa de fases e DCCG

grains = calcGrains (ebsd, "angle',10*degree)
[grains, ebsd.grainId] = calcGrains (ebsd('indexed'"));

F = halfQuadraticFilter;

F.alpha = 0.01;

F.eps = 0.001;

ebsd smoothed = smooth (ebsd('indexed'),F, 'fill',grains);

plot (ebsd smoothed('Ni'),ebsd smoothed('Ni').orientations)

hold on

plot (ebsd smoothed('Delta'),ebsd smoothed('Delta') .orientations)

grains = smooth (grains,2);

gB = grains.boundary ('Ni', 'Ni');
plot (gB, 'linewidth', 1)

delta =
[8.66*degree, 6.708*degree, 5. 66*degree, 5*degree, 4.52*degree, 4.16*degree
,3.87*degree, 3.63*degree, 3.44*degree, 3.27*degree, 3*degree]

gB3 = gB(gB.isTwinning (CSL(3,grains('Ni').CS),delta(1l)));
gB5 = gB(gB.isTwinning (CSL(5,grains('Ni').CS),delta(2)));
gB7 = gB(gB.isTwinning (CSL(7,grains('Ni').CS),delta(3)));
gB9 = gB(gB.isTwinning (CSL(9,grains('Ni').CS),delta(4)));
gBll = gB(gB.isTwinning (CSL(11,grains('Ni').CS),delta(5)));
gB13 = gB(gB.isTwinning (CSL(13,grains('Ni').CS),delta(6)))
gBl5 = gB(gB.isTwinning (CSL(15,grains('Ni').CS),delta(7)));
gBl7 = gB(gB.isTwinning (CSL(17,grains('Ni').CS),delta(8)));
gBl19 = gB(gB.isTwinning (CSL(19,grains('Ni').CS),delta(9)));
gB21 = gB(gB.isTwinning (CSL(21,grains ('Ni').CS),delta(10)));
gB25 = gB(gB.isTwinning (CSL(25,grains ('Ni').CS),delta(11)));

csl27 = CSL(27,grains('Ni'").CS);
gB27 = gB(gB.isTwinning(csl27,2.88*degree));

hold on
plot (gB3, 'lineColor', 'r', 'linewidth',2, 'DisplayName', 'CSL 3');
plot (gB9, 'lineColor', 'g', 'linewidth',2, 'DisplayName', 'CSL 9');

2 Todos os cbdigos apresentados neste anexo sdo de dominio publico,
abertos para edicédo a partir do site, férum e base de dados da ferramenta.
Os mesmos foram adaptados para uso pelo grupo de alunos do Laboratédrio
PropMec / PEMM / UFRJ.
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plot (gB27, 'lineColor', 'b', '"linewidth',2, 'DisplayName', 'CSL 27");
hold off

sigma3=sum (gB3.seglLength) /sum(gB.segLength) *100;
frasel = ['A fracdo de sigma3,em porcentagem, é:'
num2str (sigma3) ];disp (frasel)

sigma5=sum (gB5.seglLength) /sum(gB.segLength) *100;
frase2 = ['A fracdo de sigmab,em porcentagem, é:'
num2str (sigmab) ];disp (frase?)

sigma7=sum (gB7.seglLength) /sum(gB.segLength) *100;
frase3 = ['A fracdo de sigma7,em porcentagem, é:'
num2str (sigma7)];disp (frase3)

sigma9=sum (gB9.seglLength) /sum(gB.segLength) *100;
frased4d = ['A fracdo de sigma9,em porcentagem, é:'
num2str (sigma9)];disp (frased)

sigmall=sum (gBll.segLength)/sum(gB.segLength)*100;
frase5 = ['A fracdo de sigmall,em porcentagem, é:'
num2str (sigmall) ];disp (fraseb)

sigmal3=sum (gB13.segLength)/sum(gB.seglLength)*100;
fraseo = ['A fracdo de sigmal3,em porcentagem, é:'
num2str (sigmal3) ];disp(fraseo)

sigmal5=sum (gB15.segLength) /sum(gB.segLength)*100;
frase7 = ['A fracdo de sigmal5,em porcentagem, é:'
num2str (sigmalb) ];disp (frase7)

sigmal7=sum (gB1l7.segLength)/sum(gB.segLength)*100;
frase8 = ['A fracdo de sigmal7,em porcentagem, é:'
num2str (sigmal7) ];disp (frase8)

sigmal9=sum (gB19.segLength) /sum(gB.segLength)*100;
frase9 = ['A fracdo de sigmal9,em porcentagem, é:'
num2str (sigmal9) ];disp (frase9)

sigma2l=sum (gB21.segLength)/sum(gB.segLength)*100;
frasel0 = ['A fracdo de sigma2l,em porcentagem, é:
num2str (sigma2l)];disp(frasel0)

sigma25=sum (gB25.segLength) /sum(gB.segLength) *100;
frasell = ['A fracdo de sigma25,em porcentagem, é:
num2str (sigma25)];disp(frasell)

sigma27=sum (gB27.segLength) /sum(gB.segLength) *100;
frasel2 = ['A fracdo de sigma27,em porcentagem, é:'
num2str (sigma27)];disp(frasel2)

areadelta=grains ('Delta') .grainSize;
areaniquel=grains ('Ni') .grainSize;
areatotalniquel=sum(areaniquel) ;

areatotaldelta=sum(areadelta);

fracaodelta=areatotaldelta/ (areatotaldeltatareatotalniquel) *100

figure;

plot (grains)

hold on

plot (gB3, 'lineColor', 'r', 'linewidth',1, 'DisplayName', 'CSL 3');
plot (gB9, 'lineColor', 'g', 'linewidth',1, 'DisplayName', 'CSL 9');
plot (gB27, 'lineColor','b', '"linewidth',1, 'DisplayName', 'CSL 27");
hold off

A=area (grains)

r=equivalentRadius (grains)

D=2*r

figure;

histogram(D,25),xlabel ('Equivalent radius

[pm] ', "FontSize',14),ylabel ('Realtive frequency [%]','FontSize',14)
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figure

plot (ebsd smoothed, ebsd.bc) ;
mtexColorMap whiteZ2black

hold on

plot (grains.boundary, 'linewidth',0.5);
hold off

Rotina para obtencao do mapa de KAM

kam = KAM(ebsd, 'threshold', 2*degree) ;
ebsd (grains (grains.grainSize<=5))=[]

[grains, ebsd.grainld, ebsd.mis2mean] =
calcGrains (ebsd, 'angle',10*degree) ;

grains=smooth (grains, 2)

plot (ebsd, kam/degree) ;

hold on

plot (grains.boundary, 'linewidth',0.5);

hold on

plot (gB3, 'lineColor', 'r', 'linewidth',2, 'DisplayName', 'CSL 3"');

plot (gB9, 'lineColor', 'g', 'linewidth',2, 'DisplayName', 'CSL 9');
plot (gB27, 'lineColor', 'b', 'linewidth',2, 'DisplayName', 'CSL 27");

hold on

plot (grains ('Delta'))

hold on

plot (grains.boundary ('Delta'))
hold off

Rotina para obtencio do mapa de FT

ebsd=ebsd ('Ni");

psi = calcKernel (ebsd('Ni').orientations);
grains = calcGrains(ebsd('Ni'));

psig = calcKernel (grains ('Ni') .meanOrientation);
%$simetria do cristal

cs = ebsd('Ni').CS;

%sistema de deslizamento

sS = slipSystem.fcc(ebsd('Ni'").CS)

sS = sS.symmetrise;

% some strain

q = 0;

epsilon = strainTensor (diag([l -g -(1-g)]), 'name', 'stain');

% computar o fator de taylor para todos os sistemas de deslizamento
[M,b,mori] =

calcTaylor (inv (grains ('Ni'") .meanOrientation) .*epsilon, sS.symmetrise);
plot (grains ('Ni'),M, 'micronbar', 'off")
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The nickel-based superalloy 718 after processing through three thermomechanical routes,
i.e., forged, hot rolled, and cold rolled, was investigated considering its 3-phase (Ni3Nb-DOa)
intergranular precipitation. The samples were subjected to different combinations of
annealing and aging heat treatments to obtain different grain boundary character distribu-
tion (GBCD) as well as different 5-phase volume fractions and morphologies. While &6-phase
precipitation can be beneficial to avoid grain growth during recrystallization, an increase
in volume fraction can be detrimental in several aspects. Deliberate manipulation of GBCD
through thermomechanical processing was found to be a key to improving Ni-based super-
alloy properties. The present study quantified 8-phase occurrences along the GBs based
on electron backscattering diffraction analysis to identify preferential precipitation sites
in consonance with GB misorientation angles. The results show that random high-angle
boundaries with E > 29 are more populated with 8-phase than low coincidence site lattices
(CSL), £ <29, special boundaries, focusing specifically on £3" class of boundaries. Nonspe-
cial triple junctions (0- and 1-CSL) are also preferential nucleation sites when compared to
2- or 3-CSL triple junctions.
® 2019 The Authors. Published by Elsevier B.V. This is an open access article under the
CC BY-NC-ND license (http://creativecommons.org/licenses/by-nc-nd/4.0/).

1. Introduction

The nickel-based superalloy 718 (UNS NO07718) shows an

resistance at temperatures as high as 650°C [1,2]. The alloy's
good mechanical properties are mainly because of the pre-
cipitation of a coherent, ordered, and metastable vy -Ni3Nb
intermetallic phase with a DO22 tetragonal structure [3].

excellent combination of high strength and good corrosion
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In addition, an important microstructural aspect of alloy
718 is the formation of the stable Ni3Nb 8-DOa phase (5-phase)
during processing or service at a wide range of temperatures
and with various morphologies, volume fractions, and distri-
butions [4-6]. As demonstrated by Sundararaman et al. [4], at
temperatures up to 900°C, the &-phase is formed from disso-
lution of the metastable y and, above that temperature, the
&-phase can precipitate directly from the y matrix.

A controlled precipitation of the §-phase can be used to
pin grain boundary (GB) movement during recrystallization
and avoid grain growth [7]. This leads to a refined microstruc-
ture and an increase in rupture stress, fatigue resistance,
and ductility [8]. In contrast, the increased volume fraction
of &-phase may result in loss of hardenability and plasticity
and in deterioration of the fatigue performance of alloy 718
at room temperature, due to the reduction in volume frac-
tion of y [4,9-11]. Besides that, when the alloy is subjected to
hydrogen-enriched environments, the presence of the 8-phase
can also embrittle the material by acting as a preferential site
for hydrogen trapping and fracture initiation [12]. However,
Valle et al. [8] contradicted the previous statement by argu-
ing that the 5-phase has no considerable influence on the
mechanical strength of aged alloy 718 at room temperature.

At specific misorientations, the coincidence site lattice
(CSL) concept relates to the reciprocal density of coincident
atomic sites within two adjoining grain lattices and is denoted
by I [12]. Being referred to as a reciprocal value, the lower the
E number, the higher the degree of order between the lattices.

In recent years, the control of grain boundary charac-
ter distribution (GBCD) through iterative thermomechanical
processing (TMP) has become an important step in many
stainless steel- and Ni-based superalloy property optimization
[14-19]. Random high-angle boundaries (HABs), with £>29,
usually present higher susceptibility to intergranular degra-
dation [20,21]. By increasing the length fraction of low CSL
boundaries (3<X<29) and special triple junctions (TJs), the
connectivity of random HABs was consequently decreased
|22,23]. Hence, TJs adjoining at least two special low CSL
boundaries are more desirable to break down the HABs net-
work in the material and consequently decrease the contiguity
of the preferred path to failure propagation [17,24,25].

In face centered cubic (FCC) Ni-based alloys with low-to-
medium stacking fault energy, annealing twins that present
a ¥3 60/(111) orientation can readily be formed by properly
designed TMP. Processing induces the formation of £3 while
also promoting an intense interaction between these bound-
aries leading to a significant increase in the proportion of
£9 and £27 through a phenomenon proposed by Randle [18]
called “E3 regeneration model”. This group of special bound-
aries is known as £3" and represents the most common type
of low CSL boundaries to the detriment of other £ <29 bound-
aries (e.g., 5, £7, £11, £13, £15, £17, £19, £21, and £25) [17].

Despite the expected low energy associated with low-angle
and low-CSL boundaries, it is complex to establish a direct cor-
relation between the ¥ value and the GB energy [26]. Likewise,
boundary mobility cannot be directly correlated with the £
value or boundary energy [27]. As an example, depending on
their tilt or twist nature, £3 boundaries present completely
different mobilities and energies, although they are classified
with the T notation [17].

Nonetheless, CSL is still the most common model used to
relate the GB nature with intergranular phenomena, such as
segregation, precipitation morphology and distribution, stress
corrosion, cracking susceptibility, sensitization and hot corro-
sion, creep, and fatigue resistances [28-33].

These studies have shown that all £3 and 3" poten-
tially have restricted responses to intergranular failure and are
desirable.

In the light of the effect of GBCD in phase precipitation
behavior, many researchers have focused on carbides and
the way their morphology and distribution affect intergran-
ular failure phenomena [30,34-39]. However, none have yet
addressed &-phase precipitation and its correlation to CSL
boundaries. Even though Ida et al. [40] claim that there is
a difference between the precipitation behaviors of 8-phase
on GBs according to the GB energy and misorientation, they
emphasize the difference between low angle (<15) and HABs.
Carbide precipitation in Ni-based superalloys are more fre-
quent in HABs and incoherent twins, and their morphology
changes depending on the nucleation site [34,35].

Therefore, the aim of the present work was to assess
the frequency of experimental observation of the &-phase
in alloy 718 and identify the systematic behavior of inter-
granular precipitation, particularly high-energy random HABs
versus £3" special boundaries. Thus, the empirical data were
based on three groups of alloy 718 samples processed using
different TMP routes. The results showed that precipitation
of the &-phase at GBs is not homogenous and different GB
characteristics can be correlated with different precipitation
frequencies.

2. Materials and methods

To obtain different 3-phase volumetric fractions, different
proportions of annealing twins and other £3" boundaries,
two Ni-based superalloy 718 industrial products were used
as starting materials: i.e., a 1mm thickness hot-rolled sheet
(HRS, UNS N07718) and a 3mm hot-forged bar (FB, modified
alloy 718). Two distinct chemical compositions were evalu-
ated, being one under the regular specification for the UNS
NO07718 class, while the other one was a modified composition,
which was used for an aircraft component. Among the effects
of such compositional difference, the foremost significant for
the present study is the effect of the higher Nb content on
&-phase precipitation, its fraction and character distribution.
Table 1 presents the chemical composition of the materials.

A diverse precipitation behavior of &-phase is of major
importance for this investigation inasmuch as the goal is to
assess a trend in the distributive character of intergranu-
lar 8-phase precipitates under different manufacturing and
processing conditions. Besides the difference in chemical
composition, thermomechanical processing was also diversi-
fied to reinforce the empirical observations. Hence, the TMP
of the materials followed three different routes:

HRS: The as-received HRS was subjected to heat treatments
comprising solution annealing at 3-phase supersolvus tem-
perature of 1050°C for 30 min and aging at 900°C for various
aging times (i.e,, 2, 6, and 24 h). Both steps were followed by
water quenching. The studied samples are HR3-5A, HR3-2 h,
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Table 1 - Chemical composition of the starting materials (wt%).

Ni Cr Fe Nb Mo

Al Ti Co Mn Si fes Cu

HRS, UNS NO7718 52.73 18.45
FB, modified alloy 718 46.6

18.71 5.06 2.92
19.52 18.81 6.08 2.26

0.56 101 0.11
0.453 3.86 1.49

0.006 0.09 0.04 0.02
0.331 0.221 0.065 0.277

HRS-6h, and HRS-24h.CRS: The as-received HRS underwent
TMP in a single cold-rolling step from 1.0 to 0.4mm thick-
ness (60% deformation) followed by annealing at a §-phase
subsolvus temperature of 975°C for 7Smin for recrystalliza-
tion and overaging at 975°C for 1 and 96 h followed by water
quenching. The studied samples are CRS-1h and CRS-96 h.

FB: The FB was solution annealed at a &-phase subsolvus
temperature of 954°C for 1h, aged at 760°C for 5h, cooled
down to 649°C and kept for 1h, and then air cooled. Studied
sample is FB.

Aging temperatures were chosen to embrace different
8-phase morphologies and aging times representing evolu-
tion in &-phase volume fractions. According to the published
time-temperature-precipitation diagrams for alloy 718 [1,41],
HRS samples were aged at 900°C. This temperature corre-
sponds to the maximum kinetics for the precipitation of
8-phase and is related to a needle-like Widmanstétten pre-
cipitation structure. The CRS group was aged at a higher
temperature, 975 °C, which usually leads to the formation of
spheroidized & particles with increased volume fraction. At
temperatures lower than 900°C, such as that of 760°C used
to age FB samples, GB platelets were observed frequently
[1,5,9,41].

The &-phase morphology was characterized by scanning
electron microscopy (SEM) in the backscattered electron
(BSE) imaging mode. Metallographic samples were etched by
immersion for 90s in a glyceregia solution of 60 ml HCI, 20 ml
HNO3, and 40ml glycerin.

For GBCD determination, samples prepared in an auto-
matic polishing disc machine with a solution of colloidal
silica and hydrogen peroxide (1:1) for 60 min were analyzed
in a field-emission gun (FEG)-SEM equipped with an electron
backscatter diffraction (EBSD) detector, with 15kV accelerat-
ing voltage, spot size of 14, working distance of 15mm and
0.1pm step size. At least three nonadjacent fields with a size
of 1000 by 1000 pm were scanned from each sample to achieve
a sufficient grain boundary statistic, encompassing a mini-
mum number of 500 grains each and representing the overall
microstructure.

The EBSD data were processed using an open-source
MATLAB® extension MTEX Software Toolbox (version 5.1.1;
MTEX, Germany) [42]. The average grain size was deter-
mined from the EBSD data. The characterization of low
CSL boundaries (3 < £ <29) was based on Brandon'’s criterion
(A6 = 15° % Y2) [43] and all other non-CSL boundaries with mis-
orientation angle #>10 were classified as random HABs. TJs
were categorized as: 0-CSL (3 HABs), 1-CSL (2 HABs+1 £37),
and 2-CSL (1 HAB+2 £3"), 3-CSL (3 £3 ). The area fraction
of the &-phase was also determined from the EBSD analysis
based on the correlation between the collected Kikuchi pat-
terns and phases in the crystallographic structures. More than
1000 &-phase intergranular precipitates were investigated for
experimental determination of their occurrence location and

divided into six categories: i.e.,, random HABs (X > 29), special
low CSL x£3", 3-CSL, 2-CSL, 1-CSL, or 0-CSL TJs.

3. Results and discussion
3.1.  Microstructural aspects

The HRS samples aged at 900°C, close to the maximum
kinetics for 8-phase precipitation, presented needle-like pre-
cipitates, as shown in the SEM/BSE images in Fig. 1. After aging
for 2 h, fine particles were observed in Fig. 1(a), growing either
along the GB or toward the grain interior. A bulky MC-type
carbide was also observed. After 6h of aging, Fig. 1(b) shows
thicker needles of the &-phase, with some crossing the whole
width of a grain and a colony of very finely spaced needles of
the §-phase.

Fig. 2 shows the SEM/BSE images of the CRS samples
heat treated at 975°C for 1h (CRS-1h) and 96h (CRS-96h),
respectively. Above the temperature of the maximum kinetics
of &-phase precipitation in alloy 718, the phase morphology
changes from being plate-like in the early stages of aging to
coarser round-shaped particles as the aging time increases
[41].

Comparing Fig. 2(a) and (b), the brighter bulky &-phase
coarsens with the increase in aging time.

Fig. 3 presents a SEM/BSE image of the modified alloy 718 FB
sample. An intergranular &-phase precipitation occurs along
the GBs in a continuous manner as a result of the lower
solution-annealing temperature if compared to the two pre-
viously studied conditions.

Local orientation measurements using orientation imaging
microscopy (OIM) were performed to characterize the GB type
and correlate it with the intergranular precipitation of the &-
phase. The OIM data sets were processed and the phase maps
are presented in Fig. 4. The indexed &-phase (green) within the
v matrix (white) is combined with the boundary distribution
map to enclose the quantitative analysis of phase locations.

Fig. 4(a) and (b) shows the phase maps of samples (a) HRS-
2h and (b) HRS-24h, respectively. Since the early stages of
aging, the &-phase is observed to nucleate mainly at random
¥ >29 HABs, which are labeled with black arrows. The TJs pop-
ulated with particles are highlighted with circles.

Fig. 4{c-e) shows the EBSD-processed phase maps coupled
with CSL boundary maps of samples CRS-1h, CRS-96h, and
FB, respectively. Several & particles identified with black arrows
were precipitated in random X > 29 boundaries, although the
majority were located at TJs, mainly 0-CSL and 1-CSL, as cir-
cled and labeled in the figures. Additionally, some low-CSL
%3 and X9 boundaries were populated with & particles and
labeled with red and green arrows, respectively. The subscript
‘1’ relates to an incoherent £3 segment and the subscript ‘c’
relates to a coherent £3 segment. A common feature observed
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Fig. 1 - SEM/BSE images of (a) sample HRS-2 h and (b) sample HRS-6 h showing -phase precipitation and MC-type carbide.

Chemical etching by immersion in glyceregia for 90s.

Fig. 2 - SEM/BSE images of samples (a) CRS-1h and (b) CRS-96 h showing bulky spheroidized & particles. Chemical etching

by immersion in glyceregia for 90s.

in Fig. 4(a-e) is that most of the £3" boundaries are free of
8-phase precipitation.

Table 2 summarizes the length fractions (%) of £3" bound-
aries (£3+ X9+ x27) and other low-CSL boundaries (£5, £7,
11, £13, £15, £17, £19, £21, and £25), area fraction of the
8-phase (%), and average grain size (um) for all studied sam-
ples.

Samples HR presented £3" length fraction of around 40%
from 0 to 6h of aging. After 24 h of aging at 900°C, the gen-
eration and multiplication of annealing twins was probably
the mostintense, achieving a length fraction of approximately
55% of £3". An increased proportion of £3" boundaries was
achieved for CRS group samples, which underwent TMP to
manipulate GBCD after 1h of aging, and kept constant around
55% up to 96 h. A similar length fraction of £3" boundaries was
present in the forged FB sample. For all studied samples and
conditions, the total-length fraction of low CSL X5, £7, 11,
¥13, £15, £17, £19, £21, and £25 boundaries ranged approxi-
mately between 5-10% of the ¥3" length fraction. This finding
(see Table 2) is in accordance with Randle’s proposal [17] and
configures the reason why the present study avoids consid-
ering the occurrence of 3-phase on low CSL boundaries other
than the 3" class.

No &-phase precipitates were observed in the solution-
annealed material. The area fraction of the 8-phase increased
significantly in the HR group of samples from 0.2% after 2h of
aging to >2% after 24 h of aging at 900 °C. For the CRS group, a
slight increase in area fraction from 1.1% after 1h of aging to
1.8% after prolonged aging for 96 h was observed. Confronting
this result with the values obtained for the HRS group, aging at

Fig. 3 - SEM/BSE image of sample FB showing GB &
platelets. Chemical etching by immersion in glyceregia for
90s.

975 "Cresulted in delayed kinetics of precipitation and growth.
While aging at 900°C resulted in around 2% of 8-phase area
fraction after 24h of aging, overaging at 975°C resulted in
an equivalent fraction of precipitates only after 96h of heat
treatment. However, the FB presented over 3.5% of &-phase
due to its modified chemical composition of alloy 718, with an
increased Nb content.

While the HRS samples showed an enlarged average grain
size of >11 pm, the applied TMP notably effectively kept refined
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Fig. 4 - EBSD data processed using MTEX Software Toolbox (version 5.1.1) shows the y matrix in white and & particles in
green in combination with the GSL boundary mapping (E3 =red, £9 =green, £27 =light blue, and HABs =black) for samples
(a) HRS-2h; (b) HRS-24 h; (c) CRS-1h; (d) CRS-96 h; and (e) FB. Several & particles at random HABs are labeled with black
arrows, X3 (coherent and incoherent) and X9 precipitates are identified with red and green arrows, respectively, and &
particles at TJs are highlighted in circles.

Table 2 — Summary length fraction (%) of £3" boundaries (£3 + £9 + £27), length fraction (%) of other low CSL boundaries,

area fraction of &-phase (%) and average grain size (um) for all studied samples.

HRS-5A HRS-2h HRS-6h HRS-24h CRS-1h CRS-96h FB
=30 40.01 +506 4077 +3.40 4019 397 54.36 +1.599 5420 +1.02 55.06 +3.19 5491 +0.93
Other low CSL 4.31 +0.76 5.01 %175 3.78 +0.69 2.57 +0.51 4.99 +0.59 3.5, +1.12 3.60 +0.54
Area fractionof 8  0.00 +0.00 0.22 +0.14 047 +0.11 1.88 +0.11 1.08 +0.16 1.83 +0.24 357 +0.15
Grain size 1340 £264 1114 £236 1215 234 1423 £239 285 +1.10 522 +2.17 425 +0.84
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Table 3 - Frequency of observation (%) of 5-phase occurrence location divided into six categories: random HABs (X > 29),

special low-CSL £3, 3-CSL, 2-CSL, 1-CSL, or 0-CSL TJs.

d-phase frequency of observation (%)

Location HRS-2h HRS-6h HRS-24h CR5-1h CR5-96h FB

Random ©>29 58.14 +0.10 85.05 +0.37 61.18 +0.19 50.00 +0.07 48.94 +0.16 36.27 +0.04
b Ve i 12.79 +0.31 3.74 0T 21.18 +0.25 16.57 +0.09 12.77 +0.10 11.40 +0.71
3CSLTJs 0.00 +0.00 0.00 +0.00 0.00 +0.00 0.90 +0.01 0.00 +0.00 2.07 +0.01
2CSL T]s 0.00 +0.00 0.00 +0.00 2.35 +0.58 3.92 +0.19 6.38 +0.32 9:33 +0.16
1CSL TJs 15.12 +0.21 7.48 +0.01 14.12 +0.30 16.57 +0.05 31.91 +0.08 30.05 +0.15
OCSL TJs 13.95 +0.30 3.74 +0.71 1.18 +0.58 12.05 +0.08 0.00 +0.00 10.88 +0.10

grains in the CRS samples. The FB sample also presented a
refined microstructure.

3.2, Quantitative analysis of GB precipitation of
§-phase

Table 3 presents the compilation of the experimentally
observed frequency of 5-phase precipitation occurrence (%) as
classified by GB type (HABs and £3" boundaries) as well as by
TJs (0-CSL, 1-CSL, 2-CSL, and 3-CSL) for all studied samples.
At least 1000 & particles were statistically computed and for
each studied condition, a fraction (%) was calculated based on
the number of particles recorded by GB location. The particles
were considered to be either nucleating at a GB or a T], with
no double counting.

Considering the insignificant proportion of the non-x3"
CSL under £<29 (¥5, £7, £11, £13, £15, £17, £19, £21, and
£25) in alloys' GBCD (see Table 2), as well as the substantial
relevance of £3" boundaries, specially annealing twins by the
sigma-regeneration process [18] in the manipulation of char-
acter distribution, other low-CSL boundaries were disregarded
from the quantitative analysis of &-phase precipitation accord-
ing to the GB characteristic.

For HRS samples, the vast majority of §-phase occurrences
are at random X >29 HABs, with a peak fraction after aging for
6h, with >85% of the accounted intergranular & precipitates.
The fraction of precipitates populating £3™ GBs become more
appreciable only in the HRS-24 h sample (~20%). It is possible
to note the abruptincrease in 8-phase area fraction in the HRS-
24h sample, which leads to a saturation of possible nucleation
sites for that aging time (Table 2). No particles were observed
in 3-CSL TJs for any aging time and only <3% of precipitates
occupied 2-CSL T)s after 24 h.

The CRS samples that underwent TMP to manipulate GBCD
presented with reduced grain size and consequently lower
connectivity of HABs due to the increased proportion of
23", The precipitation of the &-phase was significantly con-
centrated in random ¥>29 HABs and TJs, particularly the
nonspecial 0- or 1-CSL ones. After 96h of aging, almost 50%
of 8-phase occurrences were at random £ >29 HABs and >31%
at nonspecial 1-CSL TJs.

In the FB sample, having higher Nb content, the presence of
§-phase along £3" boundaries represented around 11% of the
total, similar to the other samples’ percentage. Although the
proportion of & at random HABs decreased, this reduction was
compensated by a more intense precipitation at nonspecial
TJs, therefore not altering the trend of & precipitation. Nonspe-
cial TJs (0- and 1-C5L) as well as random £ > 29 HABs represent

majority of occurrences sites, summing up >75% of the parti-
cles, close to the values observed for HRS-24 (76,24%), CRS-1h
(78,62%) or CRS-96 h (80,85%).

A systematic understanding of the factors affecting the
intergranular precipitation of the &-phase can be achieved
when analyzing the results in terms of GB misorientation and
energy.

Ida et al. [40] studied a Ni-Fe-Nb alloy and noted that
3-phase precipitates at GBs rather than the grain interior;
however, there is no occurrence in low-angle boundaries
with misorientation angles of <15. The great scattering found
regarding §-phase nucleation and growth at HABs with mis-
orientation angles between 15 and 60 was not addressed.

Rohrer [26] noted that despite the CSL model not being
a direct predictor of GB energy, some particular tilt and
twist directions represent low-energy configurations for HABs
and were associated especially with ¥3 coherent twins in
some different FCC materials. Wasnik et al. [44] observed an
unexpected behavior in 304 and 316L stainless steels, where
materials with both low and high random HAB fractions
showed relatively better resistance to sensitization and inter-
granular corrosion. Therefore, it is common sense that all £3™
potentially present special properties, i.e., mainly £3 coherent
twins and £9 boundaries [17]. Li et al. [35] also claim that both
GB misorientation and GB planes determine the GB energy.
Annealing twins terminated by (111) planes as well as £9 tilt
boundaries have the lowest energies.

In addition, minimum GB diffusivity can be associated with
CSL misorientations for both tilt and twist boundaries, as
demonstrated by Monzen et al. [45]. Oudriss et al. [46,47] stud-
ied the atomic diffusion of hydrogen in pure Ni and claim that
it is often accelerated in interfaces with increased structural
disorder, which can be associated with high-energy random
¥ >29 HABs. Inversely, low-CSL special boundaries are poten-
tial trapping sites for hydrogen due to the ordered structure,
accommodation of defects, and low free volume.

The diffusion of Nb within the Ni matrix is claimed to
be the determining micromechanism for 8-phase precipita-
tion according to calculations of average activation energy
[48]. The results compiled in Table 3 are in accordance with a
potentially favored elemental diffusion through random £ > 29
HABs, where precipitation nucleation and growth of -phase
are preferred, as well as nonspecial TJs (0-CSL and 1-CSL).

Additionally, Trillo and Murr [49,50] claimed that there
is a critical interfacial energy required to the onset of
intergranular precipitation. That critical energy would be
somewhere between corresponding energy of coherent T3
boundaries (segments usually free of precipitation) and the
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energy associated with incoherent £3 segments, where there
are precipitates. That statement aligns with the observed in
Fig. 4, where the incoherent segments of £3 boundary (labeled
as ¥3i) are more susceptible to be populated by 8 particles,
whereas the majority of coherent £3 boundaries (labeled as
¥3c) are free of precipitation. Moreover, the authors [49,50]
observed that the previous degree of cold deformation widens
the misorientation angle interval where precipitation occurs.
This is in accordance to the quantitative results presented
in Table 3, especially when comparing HRS-24h with CRS-
96h samples. It is possible to note that for the TMP group
of samples (CRS), there was considerable overall increase in
the presence of particles at special TJs (3-CSL and 2-CSL) for
prolonged aging times.

4,

Conclusions

Two distinct starting materials subjected to different TMP pre-
sented differences in -phase intergranular precipitation, such
as morphology, size, and distribution, due to the mechanisms
of nucleation and growth. The following conclusions can be
stated from the results and discussion presented:

¥3" special boundaries are less susceptible for -phase pre-
cipitation in alloy 718 in all studied conditions. High-energy
% >29 random HABs are preferable sites for §-phase precip-
itation, representing up to 85% of all & particles at one of the
conditions;

Incoherent £3 boundary segments are preferentially pop-
ulated with & particles despite the coherent segments of
¥3-annealing twins;

Special TJs (2-CSL and 3-CSL) are also improbable 5-phase
precipitation sites. Several samples did not show any & par-
ticles at those TJs, contrasting with the nonspecial TJs (i.e,,
0- and 1-CSL TJs), which summed up to 40% of the inter-
granular & particles in one of the studied samples;

Despite the variation of samples’ compositions (regular and
modified UNS07718), subjected to different TMPs, a similar
behavior was evidenced regarding the correlation between
intergranular 8-phase occurrence and grain boundary char-
acter distribution.
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Over the last decades, alloy 718 usage has expanded and requirements imposed by its industrial
applications became more critical. The knowledge about grain boundary character distribution (GBCD)
in alloy 718 and its effect on properties improvement is mostly built based on iterative processing
through cold rolling steps interspersed with solution annealing. Alloy 718 is found in the industry
in many different forms and geometries, and fabricated by multiple thermomechanical processes
such as wire drawing, rolling, forging or extrusion. The present study focused on understanding how
wires respond to deformation mode related to drawing in regard to GBCD evolution, erystallographic
orientation, precipitation of 6-phase and grain size. Lastly, assessing the resulting mechanical properties.
The findings show that microstructural evolution is a consequence of competing mechanisms such as strain
induced boundary migration, recrystallization, grain growth and phase precipitation. The deformation
gradient along wire cross section plays an important role in affecting microstructural features, such as

& precipitation, GBCD and microtexture,

Keywaords: Alloy 718, Grain boundary chavacier disiribution, Microtexture, Wire drawing, d—phase.

1. Introduction

The nickel-based superalloy 718 is commonly used in
the oil and gas, nuclear and aerospace industries in structural
applications that combine a wide range of temperatures with
mechanical solicitations (high yield strength, toughness and
creep resistances), as well as corrosive environments'™,
This alloy has a face centered cubic (FCC) matrix () with
medium to low stacking fault energy (SFE)’. The relatively
high strength of this material is owed to the precipitation
of the metastable coherent phase v (BCT - Ni,Nb - DO,.}
and the stable coherent y* (FCC — Ni(ALTi) — L1,) in
the y matrix®. Besides these phases, the precipitation of
the stable 8-phase (Orthorhombic — Ni Nb — DO} may
occur’, which can precipitate following the dissolution of
the metastable ¥ phase or directly from the y matrix™.
The influence of the d-phase on the mechanical properties
of the nickel-based superalloy 718 is ambiguous. According

*e-mail: lnizmauricio@metalmat ufi) br

to Singh et al.'", the 8-phase precipitates at grain boundaries
during the recrystallization process, which limits the
grain boundaries mobility and controls alloy’s grain size,
In contrast, Medeiros ef al." related the loss in ductility due
to the presence of the d-phase since these particles work as
preferential sites for voids and cracks during mechanical
solicitations.

Alloy 718 is often susceptible to intergranular failures
of different nature, such as oxygen assisted intergranular
cracking (OAIC) and hydrogen embrittlement'*"", Hence,
some authors propose the deliberated manipulation of grain
boundary character distribution (GBCD) in order to mitigate
those phenomena by breaking the connectivity of random
high angle boundaries, more prone to crack propagation'',
That manipulation is direetly related to £3 twin boundary
mobility and interaction through a mechanism that is known
as L3 regeneration model”, where twins interact, generating
new 9 and £27 boundaries segments'. Increase the length
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fraction of £3" boundaries (£3 + Z9 + £27), in replacement
of random HAR, is achieved by subjecting low stacking fault
energy (SFE) materials to iterative thermomechanical processing
{TMP), alternating successive cycles of deformation followed
by solution annealing™'". So far, there is still some uncertainty
in the literature regarding the mechanism accountable to
multiple twinning: recrystallization, grain growth or grain
boundary migration induced by deformation'” ",

After a literature review, it was evidenced that most
knowledge about GBCD in alloy 718 is built based on multiple
eveles of cold rolling followed by solution annealing™!-"<",
However, alloy 718 can be fabricated as different geometries
and by different thermomechanical process as wire drawing
orextrusion. Wires of alloy 718 can be used, for instance, to
fabricate high temperature coil springs. Therefore, assessing
alloy s response to different formation mechanisms in regard
to GBCD evolution is needed.

Other materials, such as high purity Cu, have already
had their GBCD evolution studied after being subjected to
different deformation modes like wire drawing. For example,

Baudin er al*' observed the higher in length fraction of

I3 for a low cross-sectional area reduction, Opposingly,
Matsushita er ol * have observed the most relevant increase
in £3" for a greater area reduction. Yet, those controversies
evidence how little understanding is available regarding
the influence of wire drawing iterative thermomechanical
processing on material's GBCD.,

Thus, the goal of the present study is to investigate the
appheability of GBCD manipulation via wire drawing, subjecting
alloy 718 to iterative processing routes analogous to the ones
already established in the literature, by means of cold rolling.
The deformation mode related to drawing and its effect on GBCD
as well as on erystallographic onentation were studied together
with the influence of d-phase on grain size and consequently

Table 1. Chemical compasition of alloy 718 rolled wire as-received.
Ni Cr Nb Muo Ti Al Cu C

5286 1844 5.6 302 094 0534 019 0.03
Mn Si P 5 B Cu Fe -

Muarerialy Resparch

on resulting mechanical properties. Alloy 718 wires were
subjected to two different iterative thermomechanical processing,
alternating cycles of drawing followed by solution annealing
both at sub and super 8-solvus temperatures,

2. Materials and Methods

2.1 Material and processing

The as-recerved material was supplied as a wire rod of
alloy 718 produced by hot rolling with 6. 7mm diameter, with
chemical composition as presented in Table 1,

Twao distinet thermomechanical routes were applied
encompassing three steps of wire drawing with area reductions
of 24.4%, 17,7% and 15.4%, respectively, followed by solution
annealing after each cycle at two different temperatures, by
that designated as routes A and B. The commercial drawing
dies diameters and geometries are listed in Table 2, according
to manufacturer specifications,

The &-phase solvus temperature was determined through
thermodynamic caleulation, using the Thermo-cale®
2017b software and the TCNIE database™ and established
as |030°C. Therefore, the solution annealing temperatures were
defined based on the calculated §-phase solvus temperature
data. The as-received material was initially solution heat
treated above d-solvus temperature, at 1050°C. Route A
consisted of solution annealing at sub d-solvus temperature
of 975°C. for 15 minutes, after each step of wire drawing.
Route B consisted of a step of solution annealing at super
d-solvus temperature of 1050°C, for 30 minutes, after the two
first steps of wire drawing. The final step of wire drawing
was followed by solution annealing at 975°C for 73 minutes.
This final step under —phase solvus temperature was made
in order to inhibit grain growth and. consequently, maintain
a fine grain size distribution. Ultimately, samples from both
routes were subjected to aging heat treatments in order to
promote the precipitation of the hardening precipitates y’
and v, comprising 285 minutes at 760°C, followed by
controlled cooling at rate 0.67°C /min up to 650°C, being
held for 75 minutes before air cooling, The thermomechanical

006 006 0007 <00005 0004 0006 1836 - processing routes A and B are depicted in Figure 1.
Table 2. Commercial drawing dies geometries. 2.2 Numerical simulation
Approuch Reduction Exit angle Bearing Numerical simulation sought to compute the resulting
angle (2fi) angle (2a) 2y fength (Hc) effective strain distribution along wire longitudinal
75 ¥ 75 Jmm and transversal directions, during each wire drawing
1oseeC 750 ar5°C 9755
@ 300 min — 15 mimi — 15 min — 5 min
e | Dac 2 D 3
6158 ER 54-%0
HS0°C | oy [ 1050 | gy | 1050°C | oy 975
@ 30 rmin 30 min A0 min 75 mn
Dhie number
et [Mameter reducthon
@ Anncaling | eo—)

Figure 1. Scheme showing the thermomechanical processing routes applied to the alloy 718 wires. Black circles indicate the route
identification, red rectangles indicate the annealing temperature and time, and black arrows indicate die number and wire diameter

reduction in millimeters for each step.
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step. Finite Element Method (FEM) were performed by
DEFORM® commercial software package. The asymmetric
model is shown in Figure 2, which was created from
three-dimensional numerical simulation. Three reductions
steps were measured, as described previously in Figure 1.
The first and the second were 3mm long, configuring
a longer length in the die’s calibration zone. The last
reduction was 2.5 mm long. The considered speed of
each drawing pass was 100 mm/s.

For these analyzes, the same mechanical properties
were assumed for the material between drawing passes.
It implies that the deformation hardening effect was not
taken into consideration from one pass to next, which is
adequate since annealing heat treatment was performed
between each deformation pass. This work is based on a
model that assumes that the wire is a deformable element.
therefore it was considered as a tetrahedral volumetric mesh.
While the wire drawing die surface was considered as a rigid
element, therefore, a triangular mesh was used. FEM was
based on materials and processing parameters, which are
listed in Table 3. The as-received material was subjected to
uniaxial tensile testing, with strain rate of 7.06 *10 5", and
the stress versus strain dataset was uploaded in the software
database in order to validate the power law. The isotropic
hardening rule and the yield function type Von Mises were
considered during deformation in this work.

2.3 Microstructural characterization

2.3.1 Scanning electron microscopy

Quantification of &-phase was based on five different
fields of image, randomly distributed on sample surface
from the center to half the wire radius (1/2R). Vega 3LMU
Tescan scanming electron microscope (SEM) was used in
the backscattered electron (BSE) mode for atomic contrast,
with 20KV high voltage and 2000x nominal magnification,
The solution treated sample was analyzed for 8-phase
quantification, alter grinding up to 1200 mesh, polishing
with diamond paste up to 1um and no etching. SEM/BSE
images were processed for 8 particles area measurements
in Image I, an open source software, through binarization
of the original images.

2.3.2 Electron backscattered diffraction

The aged samples were prepared for electron backscattered
diffraction (EBSD) imaging through grinding with 1200 mesh
sandpaper and chemical electropolishing using double
Jettechnique in a Struers Tenupol 5 polishing apparatus with
a solution of 9% perchloric acid (HCIO,) and 91% ethanol.
at -20°C temperature, 20.5kV and 45 seconds of exposure
time. Electropolishing resulted m a restricted 2mm diameter
polished area in each sample, where two distinct fields were

Table 3. List of Process Parameters pre-defined for numerical simulation,

Imput Parameter Value
Initial Diameter / Step (D) 6.7/5.9/5.4 mm
Final Diamenter / Step EDI] 5.9/54/50 mm

Reduction / Step LR.4/7 4%

Room temperature (°C) 20
Die temperature (*C) 20
Heat transfer coefficient (W/m*K) 1000
Coulomb coefficient 01
Tool speed (mm/s) 100 /50
Hardening rule Isotropic
Yield Function Type Von Mises

Flow Curve Equation

~ (1MW
= sy ——
= 953,015 NN 02808 T 0

Muodel

Langragian

(a) .
1 — Bearing surface

2 — Approach angle

Die 2

Figure 2. Standard simulation model (F = Drawing Force),

(b)

Point tracking
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EBSD scanned for each TMP route: in the center and in half
of the wire radius (1/2R).

EBSD scanning was performed in two different mstruments:
route A samples were scanned in a CAMSCAN 3200 LV
SEM, with EBSD Oxford camera and HKL system; route B
samples were scanned ina QUANTA 250 SEM equipped with
field emission gun (FEG) and Bruker detectors controlled
by CrystAlign software. Both routes were investigated with
a step size of 1 pm.

Scans datasets were processed using MTEX 5.1.1, that
encompasses quantitative texture analysis™, From the EBSD
data it was possible to analyze the grain size through the
lingar intercept method™, the identification and classification
of CSL boundaries, which was based on Brandon’s criteria
to define limits to coincidence lattice sites™. and the inverse
pole figure to microtexture analysis, EBSD data was also
used to generate kernel average misorientation (KAM) maps
by MTEX. KAM consists in measurements of the average
misorientation angle around a pixel with respect to a set of
neighboring points, and was used in order to reveal strain
distribution after deformation through routes A and B.

2.4 Tensile testing

Tensile tests were performed with a 98kN load cell ina
EMIC DL10000 machine. The strain rate was 7.06% 107 s ' and
the specimens were machined in compliance with ASTM
E8/ EBM — 16a standard,

3. Results

3.1 Numerical simulation

The effective strain distribution in the symmetric half
of the wire, obtained from computational simulation, is
shown in Figure 3, where dimensionless strain is shown

Strain - Effective {mmimm) o627

(a)

05840

LR

b x

I (b)

Marerials Research

in the color scale on the left, and the X, Y and Z axes are
shown on the bottom of the figure. The columns (a), (b) and
(¢) represents 17, 2" and 3" steps of drawing, It is possible
to observe the heterogeneity on the strain distribution in
the wire cross-section, along £ axis. The three steps of
drawing presented a deformation gradient from the surface
to center of the wire, being the larger deformation adjacent
to the surface. Hasani er al.”" studied the drawing process
of a Cooper wire, and observed a significant difference in
microhardness values between surface and wire center. That
discrepancy could be associated with processing parameters
such as die tool geometry. the chosen lubricant and wire area
reduction, Understanding the strain distribution originated
during drawing process 1s important to comprehend its effect on
microstructural related phenomena, such as: recrystallization,
boundary migration mechanism and d-phase precipitation
in alloy 718 and, in this regard, the GBCD. Therefore, it
is expected that the aforementioned phenomena respond
distinctively along the wire cross-section region. In view
of this, the present study analyzed two regions of the cross
section of the wire: center and 1/2 of radius of wire.

3.2 d-phase area fraction analysis

Table 4 presents the area fraction for 8-phase for each
of the processing routes. Comparing routes A and B, it can
be observed that route A presented an overall higher area
fraction of d-phase, which can be associated with the cold
deformation cycle prior to a solution annealing step at a sub
d-phase solvus temperature, which leads to an increased
precipitation kinetics in every drawing step of route A™,
Route B, on the other hand, invelves intermediate steps of
solution annealing over the &-phase solvus temperature,
despite the longer sub d-phase solvus solution annealing in
the final step, which is associated with the smaller amount
of deformation, as can be seen in Figure 1.

0.523
O asnn |
o583

0.327

0201
o108

o131

0.0054
O, 000

Strain - ENective (mm/mrm)

o401

Strain - Effective (mmimm)

0.a81
a.3an
0.251
0201
0,353
0700

0.os02

0.000

Figure 3. Computational results showing the effective strain distribution along the wire extension during each drawing step: (a) first
step — reduction from 6.7 to 5.9 mm:; (b) second step — reduction from 5.9 to 5.4 mm; (¢} third step — reduction from 5.4 to 5.0 mm. Strain
color scale is on the right of each step figure, and X, Y and 7 axes are defined on the bottom of the figure.
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Table 4. Summary of the results regarding d-phase area fraction (%), average grain size (mm), and £3° (£3 + £9 + X27) length fraction (%)
calculated for both routes. A and B, both to the center and to the 1/2 B position.

& fraction (%)

Girain size (um) E3" fength fraction (%)

Route A center 1.6040.43 5.6641.01 4319
Route A 112 R 2.07+0,33 4. 99+0,66 475
Route B center 1. 164048 26.32+£5.21 50.4
Route B 112 R 1.4040.10 2R.9847.07 0.5
- | - » -
.
C
Wi T
i LV et 11
i
{ -
- B
\ Vet ut
1% A
-—n"_! \ e i 1
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Figure 4. Binarized SEM/BSE images illustrating §-phase morphology and distribution afier the final step of thermomechanical processing

for: (a) route A and (b) route B,

In addition, 6-phase presented different morphologies
when comparing route A and route B resultant microstructure.
The binarized SEM images of the central area of the wires,
evidencing d-phase in black, are presented in Figure 4,
For route A {(Figure 4(a)), which involved & precipitation
during the intermediate steps. & morphology was more
fragmented, induced by migration of recrystallized grains,
that cause a morphology change from acicular to spheroidal™,
both at center and at mid-radius. The aligned distribution
lollowed previously deformed grains, as 6 tends to precipitate
preferentially at grain boundaries. Furthermore, the precipitated
o particles were fragmented in the subsequent drawing steps.
Mei er al.* reported that, as the degree of prior deformation
increases, due to higher dislocation density within the grain,
a-phase particles tends to be more uniformly distributed
during the heat treatment. Jeong et al. " pointed out that cold
drawing would favor the round-shaped particles, as well as
a shorter annealing time.

On the other hand. for route B (Figure 4(b)), where &
precipitation occurred only during the heat treatment afier the
ulterior drawing cycle, resulting particles were predominantly
acicular and formed at recrystallized grain boundaries.
The lack of previously fragmented particles and the longer
final annealing time would favor the precipitation and growth
of the needle-like particles, as observed by Jeong et al. ™.

Other important aspect to be accounted for is the
predominant precipitation of 8-phase closer to the surface
than to the wire’s center, which occurred for both routes,
Aand B, Itis an evident result of the heterogeneity of strain
distribution during drawing processing, which is increased
towards the surface. Data is summarized in Table 4.

A consequence of the more intense é-phase precipitation in
the intermediate steps of drawing in route A is a considerably
reduction in the average grain size obtained afier processing,

as can be seen in Table 4. Some authors discuss about that
the phenomenon®'" and it is atiributed to the pinning effect
of d-phase, restricting grain boundary movement. For route
B, the intermediate steps were heat treated over the d-phase
solvus temperature, providing rec pinning effect to grain
houndary movement. Only after the last deformation step the
heat treatment was conducted under the & solvus temperature,
This resulted in a bigger grain size and less & precipitation.

3.3 Mesotexture analvsis

Figure 5 shows the grain boundary character distribution
maps, where £3 boundaries are shown in red, L9 in green,
27 in blue and random high angle boundaries (£>29) are
shown in black. The total £3" length fraction for each route,
both in the center of the wire and in the 1/2R position, are
presented in Table 4. The smaller grain size of route A was
accompanied by a lower proportion of £3" boundaries.
Route B presented 20% more £3° houndaries, both for
center and 1/2R positions. Randle™ states that one of the
main conditions for the £3" regeneration process to take
place is grain boundary mobility. Therefore, route B, which
induced & precipitation only after the ulterior drawing step.
allowed higher grain boundary mobility, as no & particles
were introduced in the microstructure after the intermediate
annealing heat treatments, It made the 3" regeneration
process more effective. Nevertheless, Aradjo ef of* studied
iterative processing of alloy 718, comprising cold rolling
and solution annealing at 975° for 70 minutes, and they
reported an increase in £3° length fraction concomitant with
grain refining due to §-phase precipitation, which was not
observed in the present investigation.

Figure 6 presents the KAM maps of samples from route
A at the wire center (a) and at the 1/2R position (b), and from
route B at the center (¢) and at 1/2R position (d). Comparing
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Figure 5. Grain boundary character distribution of route A: (a) in the center of the wire, (b) at 1/2R position; and of route B: (¢) in the center
and (d) at 1/2R. 3 boundaries are shown in red, £9 in green and £27 in blue. Random high angle boundaries (£=29) are shown in black,

el d)

Figure 6. Kernel average misorientation (KAM) maps from route A (a) center and (b) 172R position; and from route B (c) center and
{d} 1/2R position,
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both routes, it can be stated that the strain distribution and,
consequently, the degree of recrystallization are heterogeneous
for the sample from route A, showing lower degrees of
strain concentrations inside the recrystallized grains (which
appear in darker blue in Figure 5 (a) and (b)). Route A was
annealed at 975°C for 15 minutes between every reduction
pass. temperature that favors precipitation of 6-phase. During
wire drawing, matrix deforms and dislocations accumulate
around the precipitates cyclically, promoting the onset
of recrystallization and acting as preferential nucleation
sites for more &, This phenomena annihilates de potential
nucleation sites for twins, according to Prithiv ef al?'.
The lower £3" fraction found in route A is in accordance to
that statement. Furthermore, according to Neng-Yong ez al.”,
the complete recrystallization of superalloy 718, subjected
to a 30% reduction cold rolling followed by annealing heat
treatment at 980°C, is achieved after 30 minutes. Analogous
behavior was observed in the present study, which indicates
that 15 minutes of annealing time is sufficient only for partial
recrystallization, as seen in Figure 6, Nevertheless, the
opposite behavior regarding strain distribution was ohserved
on route B, where KAM maps show a very homogenous
strain distribution either in the wire center and closer to the
surface. It is due to a higher annealing temperature and time
between passes and in the final step for route B,
Additionally, as can be seen in Table 4, route A, in
particular, présented an increase of around 8% in the length
fraction of £3° closer to the wire |/2R in comparison to the
center, even though in the 1/2R position the amount of 8-phase
was around 25% higher than in the center. For route B, no
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(a) DD | () DD |i
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(c) DD ! (d) DD !
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significant difference in £3" length fraction berween wire
center and surface was observed. which can be attributed
to the longer solution annealing time afier the final step of
deformation (975°C for 75 minutes), leading to complete
recrystallization along the entire wire cross section and
enough time to the onset and progress of boundary mobility,

3.4 Microtexture analyses

The present investigation evaluated microtexture in
alloy 718 based on inverse pole figures (IPF ) using as reference
the <100=//Drawing direction (DD). generated from EBSD
mappings data, presented in Figure 7. Both routes, A and B,
have shown stronger intensity along the fiber <110> while
fibers <111> and <100> are weaker. Samples from route
A and B exhibited the <110> fiber stronger at /2R and at
the center of the wire, however, at the 1/2R of the route B
sample the maximum intensity texture was deviated from
the ideal <110> position, as it can be seen in Figure 7d.
Recrystallization texture was relatively weak, with maximum
intensity of 1.8 for the <110=> fiber.

Deformation texture in low stacking fault energy (0-60 mlim*)
FCC materials processed by wire drawing is widely discussed
in literature and characterized as concomitant presence of
<100=and <111>fibers™. The intensity of each fiber depends
on the plastic deformation the material is subjecled to, so that
for deformations below 90%, <111= fiber is stronger™. On the
other hand, dynamic recovery occurs and leads to a stronger
intensity at fiber <100> for more than 90% of deformation™,
Other complex fibers are mentioned in the literature, with
limited explanations on how they also appear in material

111
1.8

fo11]
[T11]

_—

0.4

[o11]

Figure 7. Inverse pole figures, along drawing direction, from (a) route A — wire center; (b) route A - 1/2R; {c) route B — wire center,

(d) route B — 1/2R.
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texture, though. Chen ef al.™ and Ma et al”, subjected
Copper and Silver to deformation below 10% reduction to
investigate the effect of deformation on the evolution of texture
in those materials, respectively. They observed that resulting
deformation texture was characterized by complex fibers
whereas <111> and <100> fibers were present but weaker,
GVK et al** verified the presence of <110 fiber associated
with deformations inferior than 50% due to rotation of grains
with <111> crystallographic orientation toward <110=,
Whitis"" mvestigated René DTS8 superalloy subjected to
deformation degree inferior than 10% and observed intense
deformation texture at fibers <111> and <110>, and after
recrystallization, <110= fiber became the most intense fiber
with 1.8 intensity, which was the case observed in this work

Recrystallization texture after drawing in FCC superalloys
is still not well established. Although, from the above, it is
possible to establish a correlation between the literature
and the recrystallization texture obtained in the present
investigation for alloy 718. Last drawing step promoted 15.4%
of deformation, similar to Whitis® study®”. Therefore, such
amount of deformation tends to form complex fibers as a
result of deformation texture in FCC materials after drawing,
including <110> fiber. Following the recrystallization,
configuration of the fibers did not change and it became
the material’s final texture. It is likely that <110> fiber is
stable for a lower deformation amount and that fact would
explain the presence of this fiber in alloy 718. However,
further studies are needed since different fiber orientations,
other than <100> and <111>, in FCC materials, are little
addressed in the literature.

3.5 Mechanical properties

Tensile tests results are presented in Table 5. For the
solution annealed samples, route A produced the higher
values of vield (Y8) and ultimate tensile strength (UTS).
As in the solution annealed condition there are noy" and y™
precipitates, the main hardening mechanism is grain refining™,
In contrast, there is a decrease in ductility of samples from
route A, probably related to increased volume fraction of
d-phase precipitated in the intermediate steps of drawing''.

In the aged condition, yield and tensile strength increases
drastically, while ductility decreases when compared to solution
annealed specimen. There is a slight increase in the yield and
tensile strength in route B over route A, which is associated with
the lower d-phase precipitation in route B, which derives into
the matrix more niobium available for precipitation of y"" and,
consequently, gives rise to improved mechanical properties”™.
On the other hand, there is no significant difference in ductility
for routes A and B in the aged condition.

Table 5. Mechanical properties results for the different processing
routes either in the solution annealed and aged conditions.

Sample  Condition  YS{MPa) UTS{Mpa) Elongation(%a)
A Annealed 518434 1001+30 29.1+6.10
B Annealed 421420 914444 41,148,70
A Aged 1172460 1458+30 17.543.20
B Aged 1311490 154637 18.7+4.59

Materials Research

4. Conclusions

Based on the results it is possible to conclude:

+  The processing with no precipitation of 6—phase
in the intermediate steps (route B) was more
effective to induce £3 regeneration mechanism and,
consequently, a higher fraction of £3" boundaries.
However, this improved boundary mobility lead to a
higher grain size than the route with & precipitation
in the intermediate steps;

+  The combination of deformation and the sub-solvus
& heat treatment during the intermediate steps
promoted relevant & precipitation, pinning grain
boundary movement and resulting in refined grains;

+  The wire drawing simulation indicated a deformation
gradient from the center to the surface of the wire
which was corroborated by the microstructural
changes of the cross section of the wire;

+  The deformation gradient was associated with
variation in the & precipitation when comparing
center and 1/2R positions. However, regarding
the GBCD, only a slight variation was evidenced
for route A;

«= It was shown that the deformation during the
process has influence on the final texture of the
material leading to the formation of <110= fiber
texture, which was deviated from the common fibers
<100= and <111> for wire drawn FCC materials.
The route A, annealed for 15 minutes, presented
greater difference in intensity of texture between
1/2R and the center of the wire which is associated
with the partial recrystallization associated with the
low heat treatment time;

+  The intermediate & precipitation and consequent grain
refinement of route A resulted in a higher strength for
the solution annealed condition. However, despite
the smaller grain size, the elongation was inferior
to route B, being related to the & precipitation and
its role on cavitation and crack propagation. For the
aged condition, route B presented the higher strength
in comparison to route A. This was related to the
fact that the lower precipitation of & made more
Nb available for y'* precipitation.
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