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A liga de níquel 718 é uma das mais utilizadas nas indústrias aeroespacial, nuclear 

e de petróleo, graças à sua elevada resistência à fluência, combinada com excelente 

resistência à corrosão e à oxidação, em temperaturas até 650 ºC. Contudo, essa liga 

apresenta características microestruturais que elevam sua susceptibilidade a falhas 

intergranulares como a fratura intergranular assistida por oxidação (OAIC) e a 

fragilização ao hidrogênio. Um fator relevante para estes fenômenos é a precipitação 

intergranular de fase δ, cujo efeito nas propriedades mecânicas ainda é tema controverso. 

Processamentos termomecânicos iterativos, para manipulação da distribuição 

característica de contornos de grão 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 fenômenos intergranulares. Assim, 

o objetivo é estabelecer uma relação entre a mesotextura induzida pelo processamento 

iterativo de chapas finas na precipitação da fase δ e no consequente desempenho em alta 

temperatura. A caracterização microestrutural após tratamentos térmicos foi realizada por 

microscopia de alta resolução e de orientação. As propriedades mecânicas foram medidas 

através de ensaios de tração à 25 e à 650 °C. Os resultados mostraram que contornos 

especiais são menos susceptíveis à precipitação da fase δ do que contornos aleatórios de 

alto ângulo. Ainda, significativa fragilização ocorreu nos ensaios à 650 °C, com exceção 

de uma das amostras estudadas, que se apresentou imune ao OAIC, com 100% de fratura 

dúctil. Tal resistência foi atribuída à elevada densidade de contornos do tipo Ʃ3n. 
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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 ºC, 

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 δ-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 δ 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 

δ-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 Ʃ3n special boundaries.  



ix 

 

Sumário 

 

1. Introdução.................................................................................................................. 1 

2. Revisão Bibliográfica ................................................................................................ 4 

2.1. A liga 718 .............................................................................................................. 4 

2.1.1. Metalurgia Física ............................................................................................... 6 

2.1.2. Microestrutura .................................................................................................... 8 

2.2. A fase δ e sua cristalografia ................................................................................. 12 

2.3. Tratamentos Térmicos (TTs) ............................................................................... 15 

2.3.1. Efeito da pré-deformação ................................................................................. 18 

2.3.2. Rotas industriais de tratamentos térmicos (TTs) ............................................. 23 

2.4. Chapas finas – aplicações, processamento e características ................................ 24 

2.5. Propriedades mecânicas da liga 718 .................................................................... 26 

2.5.1. Propriedades mecânicas da liga 718 em altas temperaturas ............................ 28 

2.6. Distribuição característica de contornos de grão (DCCG) ou mesotextura......... 34 

2.6.1. Modelo de sítios de coincidência (CSL) .......................................................... 37 

2.6.2. Maclagem e seu papel fundamental na engenharia de contorno de grão de ligas 
de níquel ......................................................................................................................... 40 

2.6.3. Tratamentos termomecânicos para modificação da distribuição característica 
de contornos de grão (DCCG) ........................................................................................ 44 

2.6.4. Recristalização versus migração de contornos induzida por deformação ....... 50 

2.6.5. Técnicas de caracterização da distribuição característica de contornos de grão 
(DCCG) em materiais policristalinos ............................................................................. 53 

2.6.5.1. Análises de kernel average misorientation (KAM) e fator de Taylor (FT) . 56 

2.7. Teoria da percolação e a conectividade da rede de contornos aleatórios de alto 
ângulo (RHAB) .............................................................................................................. 57 

2.8. Efeito de DCCG modificada na precipitação de fases e propriedades mecânicas 
de ligas CFC ................................................................................................................... 61 

2.8.1. Em ligas a base de Ni ....................................................................................... 62 

2.9. Fenômenos de fragilização intergranular e o efeito da DCCG ............................ 65 

3. Material e Métodos Experimentais ......................................................................... 75 

3.1. Material ................................................................................................................ 75 

3.2. Tratamentos termomecânicos .............................................................................. 75 

3.3. Ensaios mecânicos ............................................................................................... 80 

3.3.1. Ensaios de tração a frio e a quente ................................................................... 80 



x 

 

3.4. Análises por microscopia..................................................................................... 82 

3.4.1. Microscopia óptica e eletrônica de varredura .................................................. 82 

3.4.2. Difração de elétrons retroespalhados ............................................................... 83 

3.4.3. Microscopia eletrônica de transmissão ............................................................ 86 

4. Resultados e Discussão ........................................................................................... 88 

4.1. Caracterização do material como recebido – amostra CR ................................... 88 

4.2. Caracterização do material superenvelhecido ..................................................... 89 

4.2.1. Chapas solubilizadas em temperatura super-solvus de δ – Amostra SOL ...... 89 

4.2.2. Chapas solubilizadas e superenvelhecidas a 900 °C – amostras SOL-SE ....... 92 

4.2.3. Chapas laminadas a frio e superenvelhecidas a 975 °C – amostras RA-SE .. 101 

4.3. Análise do efeito dos tratamentos termomecânicos na conectividade da rede de 
contornos aleatórios (RHABs)...................................................................................... 110 

4.4. Frequência de observação de fase δ intergranular por tipo de contorno ou junção 
tripla – #δ/Ʃ .................................................................................................................. 117 

4.5. Relações cristalográficas da fase δ com a matriz γ na liga 718 ......................... 124 

4.6. Caracterização das chapas submetidas a duplo envelhecimento ....................... 137 

4.7. Ensaios de tração em temperatura ambiente (25 °C) ......................................... 149 

4.7.1. Efeito da espessura ......................................................................................... 152 

4.7.2. Análise fractográfica ...................................................................................... 153 

4.8. Ensaios de tração a 650 °C ................................................................................ 158 

4.8.1. Análise fractográfica ...................................................................................... 161 

4.8.2. Fragilização intergranular assistida por oxidação – OAIC ............................ 167 

4.8.3. Análise da deformação localizada através de medidas de kernel average 
misorientation (KAM) e fator de Taylor (FT) .............................................................. 180 

5. Conclusões ............................................................................................................ 192 

6. Sugestões para Trabalhos Futuros ......................................................................... 194 

Referências Bibliográficas ............................................................................................ 195 

Anexo I ......................................................................................................................... 207 

Anexo II ........................................................................................................................ 210 

 

 

  



xi 

 

Lista de Siglas 
 

AL Alongamento percentual  

AMS  American Mathematical Society 

API American Petroleum Institute 

ASTM American Society for the Testing of Materials 

BSE Backscattered electron (elétrons retroespalhados) 

CFC Cubica de faces centradas 

CP(s) Corpo(s) de prova 

CSL Coincidence site lattice (sítios de coincidência)  

DCCG Distribuição característica de contornos de grão 

DL Direção de laminação  

DSA Dynamic strain aging (envelhecimento dinâmico) 

EBSD Electron backscattered diffraction (difração de elétrons retroespalhados) 

EC Elementos combustíveis 

EDS Energy dispersive spectroscopy (espectroscopia por energia dispersiva) 

EPMA Electron probe microanalyser 

FEG Field emission gun (canhão de emissão de campo) 

FIB Focused ion beam (feixe de íons focalizados) 

FT Fator de Taylor 

fv Fração volumétrica 

GBE Grain boundary engineering (engenharia de contorno de grão) 

KAM Kernel average misorientation 

LE Limite de escoamento 

LR Limite de resistência  

MCID Migração de contornos induzida por deformação 



xii 

 

MET Microscópio eletrônico de transmissão  

MEV Microscópio eletrônico de varredura 

MO Microscópio óptico  

OAIC 
Oxidation assisted intergranular cracking (fratura intergranular assistida 
por oxidação)  

OIM 
Orientation imaging microscopy (imagem por microscopia de 
orientação) 

P&G Petróleo e gás 

PLC Efeito Portevein-Le Chatelier 

PWR Pressurized water reactor (reator de água pressurizada) 

RA Redução de área percentual 

RHAB(s) Random high angle boundary(ies) (contornos aleatórios de alto ângulo) 

SE Secondary electrons (elétrons secundários)  

SFE Stacking fault energy (energia de falha de empilhamento) 

TCC Tetragonal de corpo centrado 

TCP Topologically close packed 

TG  Tamanho médio de grãos 

TMP Thermomechanical processing (processamento termomecânico)  

TT(s) Tratamento(s) térmico(s) 

TTAT Tratamento térmico de alivio de tensões 

TTT Diagrama tempo-temperatura-transformação 

UNS Unified numbering system 

WDS 
Wavelength-dispersive X-ray spectroscopy (espectrometria de raios-x de 
dispersão de comprimento de onda) 

 

 



1 

 

1. Introdução   

A liga de níquel 718, também conhecida como Inconel® 718, foi desenvolvida 

nos anos 50 e, atualmente, é amplamente produzida e utilizada na indústria. É de extrema 

relevância em aplicações industriais críticas, como por exemplo: em reatores de água 

pressurizada (PWR) na indústria nuclear; em válvulas e eixos de turbinas de geração de 

energia e em componentes submersos para a exploração do pré-sal, na indústria de óleo 

e gás. Apresenta excelente combinação de resistência e ductilidade, boa soldabilidade e 

capacidade de trabalhar em ampla faixa de temperaturas (desde criogênicas até 650 °C), 

mantendo boa resistência à corrosão e à fadiga. Apesar do custo relativamente alto, este 

versátil material apresenta vantagens competitivas em relação a outras ligas [1–4].  

Tal versatilidade é obtida graças à variedade de processamentos termomecânicos, 

usados para se obter diferentes microestruturas, que resultam em diferentes propriedades 

mecânicas, adequadas e otimizadas às condições de utilização [5–8]. A contribuição de 

cada um dos diferentes mecanismos de endurecimento nas superligas de níquel é de difícil 

quantificação devido a sua composição química e microestrutura complexas  [8,9], mas 

está primordialmente relacionado à precipitação das fases γ” (Ni3Nb – DO22) e γ’ 

(Ni3(Al,Ti) – L12) finamente dispersas e coerentes com a matriz de austenítica. 

Algumas rotas industriais de processamento da liga 718 visam a precipitação 

controlada de fase δ (Ni3Nb – DOa) intergranular. A referida fase permite o controle do 

tamanho de grão durante o processo de recristalização da liga através do mecanismo de 

ancoragem mecânica dos contornos, que tem como consequência a melhoria na 

ductilidade e vida e fadiga do material. Seu efeito nas propriedades mecânicas desta liga, 

porém, é controverso e está significativamente associado a fração volumétrica da fase e 

sua morfologia [6,10].  A fase δ, quando presente na microestrutura em forma acicular ou 

como filme contínuo nos contornos, pode ser deletéria à resistência mecânica da liga 718 

e elevar sua susceptibilidade à fragilização intergranular pela difusão de elementos como 

oxigênio e hidrogênio, bem como reduzir sua vida em condições de fluência [11–15]. 

Os métodos convencionais para otimização das propriedades mecânicas são 

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 
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cristalografia do contorno de grão como mais uma alternativa de engenharia 

microestrutural. Este seria um fator adicional no aumento da resistência a mecanismos de 

degradação das ligas: o aumento na densidade de contornos de maclas através de 

tratamentos termomecânicos iterativos [17–19]. Assim, introduziu-se o conceito da 

deliberada manipulação da distribuição característica de contornos de grão (DCCG) em 

materiais de estrutura CFC, com baixa energia de falha de empilhamento e maior 

propensão à maclagem. Estudos apontam bons resultados na resistência mecânica, à 

fluência, à corrosão sob tensão e oxidação, especialmente para aços inoxidáveis 

austeníticos e ligas de Níquel [20–22]. Adicionalmente, pela teoria da percolação [23–

25], ainda mais relevante do que o aumento da fração de contornos especiais na rede dos 

materiais policristalinos, é a avaliação da topologia das junções triplas presentes nesta 

rede, capaz de quebrar os agrupamentos de contornos aleatórios de alto ângulo. Estes 

contornos configuram caminho preferencial para propagação de defeitos intergranulares.  

Apesar do amplo conhecimento cientifico e industrial relacionado à liga 718, os 

rápidos avanços tecnológicos dos dias atuais e as aplicações industriais cada vez mais 

críticas configuram demanda para que os materiais sejam aprimorados também de forma 

rápida. Como a degradação desta liga geralmente está associada a mecanismos 

intergranulares de falha, os principais esforços nos estudos da liga 718 visam aumentar 

sua resistência a fenômenos como fluência, fratura intergranular assistida pela oxidação 

(OAIC), corrosão sob tensão, danos por irradiação e fragilização ao hidrogênio 

[2,3,12,26–28]. Assim, autores vêm estudando o efeito de diferentes parâmetros dos 

tratamentos termomecânicos iterativos, como nível de pré-deformação, temperaturas de 

recozimento e envelhecimento bem como número de passes de deformação a frio, nas 

propriedades finais de ligas. A resposta do material aos fenômenos ocorridos no contorno 

de grão, acaba por ser modificada. E, por afetar os fenômenos intergranulares, a 

mesotextura resultante destes tratamentos acaba por influenciar também a precipitação 

das fases nos contornos de grão. Na liga 718, o entendimento de como a precipitação de 

δ afeta e é afetada pela DCCG ainda não está estabelecido na literatura. 

Diante do exposto, o objetivo desta tese de Doutorado foi estabelecer uma relação 

entre a microestrutura induzida pelo processamento iterativo de chapas finas de liga 718, 

a precipitação de fase δ e o desempenho do material oriundo desse processamento em alta 

temperatura. A aplicabilidade da liga 718 na forma de chapas finas é vasta, sendo 

utilizadas por exemplo, em grades espaçadoras de reatores nucleares PWR, em aletas das 
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partes fixas e na parede da câmara de motores aeronáuticos, como garrafas de 

armazenamento de oxigênio em alta pressão para missões aeroespaciais, carcaça de 

células de Ni-H2 para armazenamento de energia usados na alimentação de sistemas de 

satélites espaciais, entre outras [29]. A fabricação de chapas finas se dá através de 

forjamento ou laminação a frio ou a quente, com posterior processamento mecânico 

através de técnicas de estampagem, dobramento, embutimento, entre outras. Por isso, 

conhecer a capacidade do material de se deformar plasticamente é fundamental para 

prever e planejar sua conformabilidade. 

Esta pesquisa estudou diferentes rotas de processamento termomecânico iterativo 

através de laminação 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 precipitação da fase δ, a fim de avaliar a correlação da DCCG com a precipitação 

intergranular de δ. O segundo grupo de amostras laminadas foi submetido ao duplo 

envelhecimento de acordo com a rota nuclear de tratamentos térmicos, para 

endurecimento por precipitação, a fim de se avaliar o comportamento mecânico da liga 

em tração, tanto a 25 °C quanto a 650 °C, e relacionar com a DCCG destas amostras. 

Técnicas de caracterização baseadas primordialmente em microscopia de orientação 

(orientation imaging microscopy – OIM) através de varreduras de EBSD, foram aplicadas 

para quantificar a DCCG em cada condição e, através de tratamento de imagens e de 

dados, se estabelecer as correlações propostas nas diferentes etapas desta tese, antes e 

depois dos ensaios mecânicos.  

Os resultados deste trabalho de pesquisa mostraram que a precipitação 

intergranular de fase δ é influenciada pela DCCG na liga 718, sendo os contornos 

especiais do tipo Ʃ3n, em especial as maclas coerentes, significativamente menos 

susceptíveis a presença de precipitados de δ em todas as rotas e tempos de envelhecimento 

estudados. Ainda, as propriedades mecânicas da liga envelhecida se apresentaram 

estáveis em termos de resistência e ductilidade. Contudo, a análise fractográfica permitiu 

verificar significativa diferença no tipo de fratura ocorrida em alta temperatura. Uma das 

rotas de processamento propostas se apresentou imune à fratura frágil intergranular nos 

ensaios de tração a 650 °C, permitindo-se inferir que o fenômeno do OAIC não foi 

marcante em sua microestrutura. As análises propostas contribuem para o entendimento 

da microestrutura da liga buscando o aumento da sua vida útil em condições de elevada 

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

2.1. A liga 718 

A década de 50 foi um período de intensa modificação socioeconômica no mundo, 

que ficou marcado por inúmeros avanços tecnológicos e científicos. Dentre os 

importantes desenvolvimentos de novos materiais, que fomentaram as demandas para 

aplicações industriais progressivamente mais críticas, estão a liga de níquel 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 adição de altos teores de nióbio, da ordem de 

5%, promove a precipitação da fase endurecedora γ’’ (Ni3Nb), conferindo alta resistência 

mecânica até temperaturas da ordem de 650oC e boa resistência à trinca de reaquecimento 

no tratamento térmico (TT) pós-soldagem [31]. Apesar da redução da resistência em 

elevadas temperaturas, se comparado a outras ligas de níquel, a substituição de parte do 

alumínio e titânio por nióbio e a substituição do cobalto e parte do molibdênio por ferro, 

confere à liga boa soldabilidade e resistência e ductilidade desde temperaturas criogênicas 

da ordem de -250oC [7]. 

Na Figura 1 é apresentado um diagrama para seleção de materiais para uso em 

altas temperaturas, em função da resistência à ruptura para 100 horas de serviço. A 

escolha do tipo de liga a ser adotada em uma dada aplicação depende basicamente dos 

níveis de resistência mecânica necessários e da temperatura de serviço. Observa-se a 

possível utilização de ligas a base de Fe, Ni e Co em solução sólida para temperaturas até 

900oC desde que o nível requerido de resistência mecânica seja baixo. Para operações 

onde há demanda por boa resistência mecânica em temperaturas acima de 900oC, algumas 
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ligas a base de níquel e ferro-níquel endurecíveis por precipitação de intermetálicos (γ’ e 

γ’’) atendem. Somente para trabalho em temperaturas muito elevadas (superiores a 

1100°C) as ligas de níquel com endurecimento por precipitação apresentam menor 

resistência do que as ligas de níquel endurecíveis por dispersão de óxidos, pois estas 

últimas se apresentam estáveis até a temperatura de fusão. 

 

Figura 1 – Esquema para seleção do tipo de superliga em função da temperatura de 
serviço versus resistência à ruptura para 100 horas (Adaptado de [6]). 

 

As ligas a base de níquel são divididas em três tipos, com características e 

propriedades distintas: i) endurecidas por solução sólida (ex.: Inconel® 600); ii) 

endurecíveis por precipitação de intermetálicos (ex.: Inconel® X-750 e 718); iii) 

endurecíveis por dispersão de óxidos (ex.: Inconel® MA-758). 

O presente trabalho tem como foco a superliga de níquel endurecida por 

precipitação, Inconel® 718, cuja faixa de composição química está apresentada na Tabela 

1. Suas especificações se baseiam, entre outras, nas normas ASTM B637, UNS N07718 

ou AMS 5662M [31,32], e suas características e propriedades serão abordadas em 

detalhes nos subitens seguintes.  
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Tabela 1 – Faixa de composição química da liga 718 (% em peso) [31,32]. 

Elemento  Mín.-Máx. Elemento Mín.-Máx. 

Carbono < 0,08 Titânio 0,65-1,15 

Manganês < 0,35 Cobalto 0,20-0,80 

Silício < 0,35 Tântalo < 0,05 

Fósforo < 0,015 Boro < 0,006 

Enxofre < 0,015 Cobre < 0,30 

Cromo 17-21 Chumbo < 5ppm 

Níquel 50-55 Bismuto < 0,3ppm 

Molibdênio 2,80-3,30 Selênio < 3ppm 

Nióbio 4,75-5,50 Ferro balanço 

2.1.1. Metalurgia Física 

O níquel é um elemento bastante versátil, de estrutura cúbica de face centrada 

(CFC), e estável visto que não sofre transformações alotrópicas. Apresenta completa 

solubilidade ao cobre e considerável solubilidade ao ferro e cromo. Outros elementos de 

menor solubilidade atuam no sentido da formação de compostos ordenados dispersos na 

matriz. Um resumo a respeito das principais funções dos elementos químicos nas 

características metalúrgicas da liga 718 está apresentado a seguir [1,15]: 

i) Elementos endurecedores da matriz por solução sólida: Co, Cr, Fe, Mo, Ta, Nb  

elementos com raio atômico similar ao da matriz de níquel, que causam distorção na rede 

cristalina do metal e, em consequência, dificultam a movimentação de discordâncias 

elevando sua resistência à deformação plástica [7]. O ferro diminui o custo da liga, por 

isso é utilizado em substituição ao níquel com parcimônia, pois em contrapartida, é 

danoso à resistência à corrosão da liga e promove formação de fase σ; 
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ii) Formadores de carbonetos: Ta, Ti, Mo, Nb  elementos ávidos pelo carbono, formam 

carbonetos metálicos que podem ter efeitos benéficos ou deletérios às propriedades 

mecânicas da liga. O tipo de carboneto mais comum na liga 718 é o MC, que geralmente 

é formado durante a solidificação da liga. Particularmente quanto ao carboneto de nióbio 

do tipo MC, este tende a reduzir o endurecimento da liga 718 por fixar parte do nióbio 

que formaria γ’’, seu principal composto endurecedor. 

iii) Formadores da fase γ’ Ni3(Al,Ti): Al, Ti  endurecem a liga, porém em menor 

intensidade que γ’’. Além de Al e Ti, principais formadores da fase, outros elementos 

estão presentes dissolvidos na fase γ’, entre eles Mo, W, Si, Ti e Cr que contribuem para 

o endurecimento por solução sólida de γ’, e os elementos Cr, Nb, Mo, Co, Ta, V e Fe que 

contribuem para o aumento da fração volumétrica da fase γ’ na liga; 

iv) Formador da fase γ’’ e δ (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 resistência à oxidação: Al, Cr  tendem a formar Al2O3 e Cr2O3, que 

restringem a perda de elementos metálicos ao ambiente e também dificultam a difusão de 

oxigênio, nitrogênio e enxofre para o seio do material [1]; 

vi) Impurezas: Pb, Bi, Sb, As, P e S  são deletérios à liga, pois favorecem a formação 

de filmes de baixo ponto de fusão nos contornos de grão. 

 De acordo com Fu e colaboradores [34], através de simulação termodinâmica e 

ensaios mecânicos experimentais, a combinação de propriedades mecânicas ótimas na 

liga 718, se dá para uma composição química contendo em torno de 1% Al, 1% Ti e 5,5% 

Nb, sem a adição de W e Co. 



8 

 

2.1.2. Microestrutura 

A liga 718 possui uma microestrutura muito complexa devido à diversidade de 

elementos químicos que a compõem e, consequentemente, à diversidade de compostos 

passíveis de serem formados durante a fabricação e o processamento da liga. As 

características metalúrgicas e propriedades mecânicas da liga 718 estão direta e 

primordialmente relacionadas ao tipo de precipitação endurecedora da matriz austenítica 

e às fases presentes na liga. Dependendo da composição química do material e dos 

tratamentos térmicos (TTs) impostos em seu processamento, os precipitados são 

formados com sua rede cristalina coerente com a matriz e energia muito baixa associada 

à interface. Uma microestrutura baseada em precipitados finos, com elevado grau de 

coerência com a matriz, favorece a manutenção morfológica da precipitação mesmo em 

temperaturas muito elevadas [1]. 

Na Figura 2 estão apresentadas micrografias obtidas por microscopia eletrônica 

de varredura (MEV) e microscopia eletrônica de transmissão (MET), relativas à liga 718 

envelhecida, evidenciando componentes microestruturais como carbonetos de Nb e as 

fase δ, γ” e γ’. Deste modo, as principais fases que compõem a liga de níquel 718 laminada 

ou forjada estão listadas a seguir: 
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(a) 

   
(b)                                            (c) 

Figura 2 – Micrografias obtidas por microscopia eletrônica de varredura (MEV) e 
microscopia eletrônica de transmissão (MET), relativas à liga 718 envelhecida, 
apresentando componentes microestruturais como carbonetos de Nb e as fase δ, γ” e γ’ 
(Adaptados de [35,36]). 

 

 Fase γ’ (Ni3(Al,Ti)): tem estrutura L12 cubica de faces centradas (CFC) e 

parâmetro de rede de 0,3568 nm. Em geral, é o principal endurecedor da maioria 

das ligas de níquel, porém tem papel menos importante na liga 718. Sua fração 

volumétrica é em torno de 4%, contra 15% de γ’’. Seu parâmetro de rede difere 
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no máximo 0,5% com relação ao da matriz γ. Sua forma muda com o aumento do 

percentual de desajuste (ou misorientação) com a matriz: esférico (0-0,2%)  

cuboidal (0,5-1,0%)  placas (>1,25%) [7]. 

 Fase γ’’ (Ni3Nb): tem estrutura DO22 tetragonal de corpo centrado (TCC) e 

parâmetros de rede a0 = 0,3624 nm e c0 = 0,7406 nm. Eh o mais importante 

endurecedor da liga 718, é uma fase metaestável, que evolui para a fase δ com a 

permanência em temperatura acima de 650oC [7]. Sua cinética lenta de formação 

confere boa soldabilidade à liga, sem trincar devido ao tratamento térmico de 

alivio de tensões (TTAT), ao contrário das outras ligas de níquel, com alto Al e 

Ti, endurecidas apenas por γ’ e consideradas “insoldáveis”. As partículas têm 

forma de discos elipsoidais e crescem estabelecendo a seguinte relação de 

orientação (RO) com a matriz: (100) γ’’//(100) γ e [010] γ’’//[010] γ, de acordo 

com [37]. Na Figura 3 observa-se uma micrografia e desenhos esquemáticos da 

estrutura cristalina da fase γ’’ e seu plano compacto (111).    

 Fase δ (Ni3Nb): Os detalhes a respeito desta fase estão no subitem subsequente, 

dada sua relevância para o assunto tratado na presente tese. 

 MC ((Ti,Nb)C): tem estrutura cubica e parâmetro de rede a0 = 0,430-0,470 nm. 

De composição variável e morfologia irregular, em geral aparecem nos contornos 

de grão em formato globular. Se formam durante a solidificação, por isso são 

chamados de carbonetos primários. São muito estáveis termicamente, por isso se 

mantem na microestrutura mesmo após TTs em alta temperatura. 
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(a) 

       
(b)                                                 (c) 

Figura 3 – (a) Micrografias obtidas por microscópio eletrônico de transmissão (MET) 
da liga 718 evidenciando as partículas de γ’’ em forma de discos elipsoidais, finamente 
dispersas na matriz, e as partículas de γ’ em forma esférica; (b) desenho esquemático da 
célula unitária de γ’’ – estrutura do tipo DO22 e (c) arranjo atômico no plano mais denso 
(112)γ” (os átomos de Nb são representados pelos círculos em vermelho, e Ni em azul) 
(Adaptado de [37–39]). 
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2.2. A fase δ e sua cristalografia 

Apesar da fase γ” ser o mais importante composto endurecedor da liga 718, a 

precipitação da fase δ tem grande importância metalúrgica para a liga 718. Por conta da 

sua morfologia, ela não contribui significativamente para o endurecimento da liga, porém, 

sua precipitação controlada permite a manutenção do tamanho de grão refinado durante 

o processo de recristalização do material. O mecanismo de ancoragem mecânica dos 

contornos de grão consiste na ação dos precipitados como barreiras limitantes ao 

movimento dos contornos que, como consequência, otimiza a tenacidade à fratura do 

material. O efeito da precipitação de δ nas propriedades mecânicas da liga 718, todavia, 

é controverso e está significativamente associado a fração volumétrica da fase e sua 

morfologia. Wang e Li [10], por exemplo, afirmam que a presença de fase δ na liga 718 

deve ser minimizada ao máximo, sendo limitada em até 1% de fração volumétrica para 

não causar degradação na sua resistência mecânica.  

A fase δ pode precipitar no interior dos grãos ou de forma heterogênea em 

contornos, bandas de deslizamento, falhas de empilhamento ou junções triplas. Contudo, 

Sundararaman et al. [40] afirmam que a maior incidência dos precipitados de δ se dá em 

contornos de grão. Dependendo da temperatura de precipitação, sua morfologia pode ser 

acicular, quando ocorre entre 650 e 900 °C (δ de baixa temperatura), ou globular quando 

ocorre entre 900 e 1000 °C (δ de alta temperatura) [12]. Quando em forma acicular ou 

como filme contínuo nos contornos, é deletéria à resistência mecânica da liga 718 e eleva 

sua susceptibilidade à corrosão sob tensão [12,15,41]. Azadian et al. [42] estudando a 

precipitação de fase δ na liga 718 forjada, em uma faixa de temperaturas entre 700 e 

1000°C, afirmam que a maior taxa de precipitação se dá a 900°C, sendo a região em torno 

desta temperatura, chamada de “cotovelo” da curva TTT (tempo-temperatura-

transformação). 
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A fase δ – Ni3Nb apresenta estrutura ortorrômbica ordenada do tipo D0a, grupo 

espacial Pmmn, com parâmetros de rede a, b e c respectivamente, determinados por DRX: 

0,5141, 0,4231 e 0,4534 nm do estudo de [40]; e 0,5113, 0,4217 e 0,4524 nm do estudo 

de [39]. Os precipitados de δ são semi-coerentes e apresentam a seguinte relação de 

orientação (RO) com a matriz austenítica γ: 

𝛿 ∥ 𝛾 →
(010) ∥ {111}

[100] ∥< 110 >
 [39,40,43] 

Na Figura 4 estão apresentadas de forma esquemática a estrutura cristalina da fase 

δ e a configuração de seu plano mais denso.  

 
(a) 

  
(b)                                                              (c)   

Figura 4 – (a) Desenho esquemático da célula unitária de δ – estrutura do tipo DOa, (b) 
vista da célula unitária com a marcação do plano mais denso, (c) arranjo atômico no 
plano mais denso (010) (os átomos de Nb são representados pelos círculos em vermelho, 
e Ni em azul) (Adaptado de [38,39]). 
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O plano de hábito para crescimento da fase δ na matriz γ pertence à família 

{111}γ, o que resulta em quatro grupos possíveis de diferentes variantes no seio de um 

grão austenítico, contendo três direções cada [40,44].  

O mecanismo de precipitação também varia em função da temperatura. A fase δ 

de alta temperatura precipita diretamente da matriz austenítica supersaturada em Nb pela 

difusão e segregação deste elemento em γ, quando em temperaturas acima da temperatura 

de solubilização de γ” [45]. Cao et al. [46] afirmam que o desajuste (ou “mismatch”) 

entre a rede cristalina dos precipitados globulares de δ de alta temperatura e da matriz ao 

seu redor é baixa (~0,97%), indicando baixo nível de deformação na matriz resultante de 

sua precipitação.   

A fase δ de baixa temperatura precipita a partir da decomposição e transformação 

de γ” [44]. Sundararaman et al. [40] observaram que a transformação do composto 

metaestável de γ” – Ni3Nb para sua forma estável tem início a partir da formação de falhas 

de empilhamento no interior dos precipitados originais de γ”. Niang [39] também estudou 

os defeitos no seio dos precipitados de γ”, através de MET de alta resolução e igualmente 

associa as falhas de empilhamento como sítios precursores da precipitação de δ de baixa 

temperatura. As variantes no seio dos precipitados de δ são oriundas da conjunção de 

grupos de precipitados γ” prévios, que estão alinhados segundo diferentes orientações 

preferenciais. O esquema apresentado na Figura 5 ilustra este mecanismo.  
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Figura 5 – Esquema ilustrativo representando a evolução de grupos de precipitados 
metaestáveis de γ”, formando uma única partícula de δ contendo duas variantes distintas 
(Adaptado de Niang [39]). 

 

Adicionalmente, o grau de deformação a frio que antecede o tratamento térmico 

(TT) modifica a precipitação de δ. Por exemplo, segundo Jeong et al. [47], o aumento do 

grau de pré-deformação a frio produz maior fração volumétrica de partículas δ em 

temperaturas de envelhecimento até 750°C, bem como diminui a temperatura de início de 

precipitação. Tal efeito introduz precipitados distribuídos discreta e uniformemente nos 

contornos de grão, o que melhora vida em fadiga de fios trefilados a frio, prevenindo o 

mecanismo de deformação por escorregamento dos contornos.  

2.3. Tratamentos Térmicos (TTs) 

A liga 718, como abordado nos subitens anteriores, é caracterizada por 

composição química e microestrutura de elevada complexidade. Apesar da estabilidade 

da matriz austenítica de níquel desde temperaturas criogênicas até o ponto de fusão, não 

sofrendo transformações alotrópicas, e de sua alta energia coesiva, dissolvendo 
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relativamente bem vários componentes, a vasta gama de elementos químicos que 

compõem a liga pode se combinar de inúmeras formas, dando origem a diferentes fases, 

de distribuição e morfologia distintas, dependendo do par tempo/temperatura ao qual é 

submetida.  

São vários os tipos e combinações possíveis de TTs mas, especificamente para a 

liga 718, os principais são: 

i) Solubilização – tem por objetivo dissolver segundas fases originadas na solidificação 

da liga e preparar o material para o subsequente envelhecimento. Homogeneíza a 

microestrutura e pode levar à completa recristalização de um componente forjado, para 

recuperar sua ductilidade. Em geral, é seguido de resfriamento rápido (têmpera) para 

manutenção, m temperatura ambiente, das características alcançadas em alta temperatura 

[6]. 

ii) Precipitação ou envelhecimento – tem por objetivo a formação 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 

solução sólida supersaturada obtida após solubilização e têmpera. A escolha da 

temperatura do envelhecimento vai determinar o tipo, tamanho, morfologia e distribuição 

da fase precipitada e, consequentemente, impactará na combinação resultante de 

ductilidade e resistência. O duplo envelhecimento, ou seja, o tratamento de precipitação 

em dois estágios, também pode ser empregado para otimização das propriedades através 

de uma distribuição 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 mecânicas mínimas sejam atingidas (conforme será 

apresentado no subitem 2.5) deve ser:  
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i) Solubilização entre 941 e 1010 °C (±14 °C), permanência por tempo compatível com a 

seção transversal da peça (em torno de 1 a 2 horas), seguido de resfriamento ao ar ou mais 

rápido; 

ii) Duplo envelhecimento na temperatura de 718 ± 8 °C, permanência por no mínimo 8 

horas, resfriamento em taxa equivalente a 56 ± 8 °C por hora (equivalente ao resfriamento 

no forno) até a temperatura 621 ± 8 °C e manutenção neste patamar por no mínimo 18 

horas. Subsequente resfriamento ao ar. 

Para seleção da temperatura de solubilização da liga 718, deve-se considerar a 

temperatura de solubilização da fase δ, aproximadamente entre 1010 e 1045 oC. Se o 

tratamento de solubilização da liga for realizado abaixo da temperatura solvus de δ, os 

precipitados intergranulares permanecem e ancoram o crescimento de grão, levando a 

uma microestrutura de grãos refinados após têmpera. Caso a fase δ seja dissolvida, a 

tendência será de crescimento dos grãos [48].  

O estudo de diagramas tempo-temperatura-transformação (TTT) permite prever a 

precipitação ou transformação 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-deformação 

É possível incluir uma etapa de deformação a frio ou a quente antes da aplicação 

de TT de envelhecimento, o que influi na precipitação das fases e, consequentemente, 

modifica as propriedades. 

Assim, inúmeros autores vêm estudando o efeito da pré-deformação à frio ou à 

quente antes do tratamento de envelhecimento na microestrutura e propriedades finais de 

ligas de níquel, inclusive a liga 718 e outras similares [38,50–53]. 

Chaturvedi e Yafang [52] estudaram o efeito de diferentes percentuais de redução 

de espessura (25 e 50%) em diferentes temperaturas (25 oC, 450 oC, 725 oC, 900 oC), na 

microestrutura e propriedades mecânicas de chapas laminadas fabricadas em Inconel® 

718. As amostras foram solubilizadas a 1050 oC por 15 h, temperadas e depois, corpos de 

prova (CPs) foram laminados em múltiplos passes para redução área total de 50% nas 

quatro temperaturas citadas e outro grupo de CPs foram laminados para 25% de redução 

de área nas mesmas temperaturas. Em seguida os CPs foram envelhecidos a 725 oC por 
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tempos variando de 2 a 100 h. Após envelhecimento, foram ensaiados em tração e as 

análises por microscopia eletrônica de transmissão foram realizadas para avaliação dos 

efeitos nos precipitados e na subestrutura de discordâncias. Os valores obtidos para 

Limite de Escoamento (L.E.) e de Resistência (L.R.) estão em concordância com a teoria 

apresentada por Le May [9] para mecanismos de endurecimento das ligas metálicas por 

subestrutura e deformação. 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 discordâncias, maior a resistência da liga. 

Todas as condições apresentaram L.E. e L.R. mais elevados que a condição envelhecida 

sem pré-deformação. 

Porém, com o aumento da temperatura de deformação, o efeito da recuperação e 

formação de uma subestrutura contendo células de discordâncias coalescidas levou à 

queda na resistência se comparado com a amostra deformada à temperatura ambiente. A 

condição deformada 50% em temperatura ambiente apresentou maior grau de 

encruamento e maior densidade de discordâncias na liga, levando ao aumento de 

aproximadamente 50% no L.E. da liga, como pode ser observado na Figura 7 (a). A pré-

deformação em temperatura ambiente e 450 oC levou a queda contínua do L.E. do 

material com o tempo de envelhecimento. Já em temperaturas mais elevadas o material 

apresentou, em tempos baixos, um aumento na resistência, até um pico seguido de queda, 

semelhante ao comportamento do material não deformado, porém em taxas de 

encruamento e superenvelhecimento bem mais baixas. 

Associado ao aumento de resistência, a queda na ductilidade também foi 

considerável. Sendo assim, os autores consideraram muito baixos os níveis de ductilidade 

das amostras que sofreram 50% de redução de área, e apenas as amostras com 25% de 

redução de área tiveram sua ductilidade em valores aceitáveis, como está apresentado na 
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Figura 7 (b). Em posteriores ensaios de fluência, os autores indicaram a condição 

deformada 25% a 725 oC como a de melhor comportamento, com menor taxa de fluência 

e maior vida antes da ruptura (sem romper até 300 horas de ensaio). 

Em todas as condições em que houve pré-deformação, os autores identificaram 

uma subestrutura de células de discordâncias, sendo que essa subestrutura era mais 

refinada quanto maior a redução de área imposta. Segundo os autores, esta subestrutura 

celular interage com a precipitação das partículas endurecedoras γ’’, reduzindo o 

diâmetro médio das partículas, e consequentemente, adiando o processo de 

superenvelhecimento da liga. Assim, a condição ótima em fluência, ductilidade e 

resistência encontrada pelos autores foi associada à combinação mais favorável entre uma 

subestrutura de discordâncias não coalescida com precipitados mais finos que na 

condição sem pré-deformação. 

 
(a)                                                   (b) 

Figura 7 – Resultados de [52] mostrando a variação (a) do Limite de Escoamento (L.E.) 
e (b) da Ductilidade do Inconel® 718, submetido a diferentes percentuais de deformação 
em diferentes temperaturas, e posteriormente envelhecidos a 725 ºC de 2 a 100 h. 
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Seong et al. [53] estudaram o efeito de diferentes graus de redução de diâmetro 

através de trefilação a frio na microestrutura de fio máquina fabricado em Inconel® X-

750. As amostras foram categorizadas de acordo com a redução de diâmetro imposta de 

0%, 17% e 42%. Após processamento mecânico, as amostras foram envelhecidas em 

temperaturas na faixa de 620-732 oC por 16 horas para precipitação da fase γ’. O tamanho 

de grão médio das amostras não teve alteração em função da temperatura de 

envelhecimento, porém foi reduzido de 27 µm para 21 µm com o aumento da redução de 

área de 0 para 42%. Nas amostras sem pré-deformação, os carbonetos secundários 

estavam presentes nos contornos de grão, já nas amostras deformadas, a precipitação de 

carbonetos foi mais intensa e estavam presentes tanto nos contornos de grãos, como de 

maclas e subgrãos. Já a distribuição das partículas γ’ foi mais influenciada pela 

temperatura de envelhecimento: com o aumento da temperatura, aumentaram também o 

tamanho e a fração volumétrica de γ’. Quanto mais intensa a deformação percentual, 

menor foi a fração volumétrica de γ’, sem alteração de seu tamanho. Segundo os autores, 

a redução da fração volumétrica de γ’ nas amostras trefiladas a 17 e 42% se deve ao 

aumento da fração volumétrica de carbonetos secundários, o que gera zonas 

empobrecidas em Cr ao redor destes carbonetos, aumentando a solubilidade de Al e Ti na 

matriz nessas regiões e dificultando a precipitação endurecedora. 

Souza et al. [54,55] também estudaram o efeito da trefilação a frio antecedendo o 

tratamento de envelhecimento da liga X-750, para fabricação de molas helicoidais com 

propriedades otimizadas, buscando validar o tratamento termomecânico proposto na 

norma AMS 5968G. Foi observado que o aumento na tensão limite de escoamento é 

proporcional ao aumento na redução de área do fio, porém, com o aumento da 

deformação, o efeito do envelhecimento no L.E. foi decrescente. Este comportamento foi 

atribuído à recuperação estática da liga com o aumento da temperatura. Esse processo de 
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recuperação contribui também para que não haja perda de ductilidade da liga após 

endurecimento por precipitação. 

Rongbin et al. [56] estudou o efeito do grau de deformação durante laminação a 

frio na precipitação de fases na liga 718. Foi observada modificação na morfologia da 

fase δ como aumento do grau de redução a frio. Para 25% de redução, as partículas de δ 

precipitaram com morfologia acicular, mudando gradualmente para globular com o 

aumento da redução até 65%. Além disso, a laminação a frio acelera o processo de 

transformação da fase γ” em fase δ, assim, a fração de fase δ aumenta e a de γ” diminui 

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

Diferentes aplicações, exigem diferentes propriedades e especificidades 

metalúrgicas 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 variações na literatura (Adaptada de [57,58]). 

Aplicação Solubilização Envelhecimento Objetivos 

Aeronáutica   960 °C / 45’ 
 resf. em 
água 

720 oC / 8h, resf. 
no forno até 620 
oC / 8h   resf. 
em água   

São necessárias boa resistência 
ao desgaste e boa soldabilidade. 
Com o aumento na temperatura 
de trabalho das turbinas 
aeronáuticas, é necessário 
manter boa ductilidade e 
resistência a fluência e tração a 
quente até 649 °C. 

Nuclear 975 °C / 1h  
resf. em água  

760 oC / 4h45’, 
resf. no forno até 
650oC / 1h15’   
resf. em água   

Demanda alta resistência à 
corrosão sob tensão na faixa  de 
290 a 360 °C, em meio aquoso, 
com o mínimo de 
comprometimento na resistência 
mecânica possível. 

Aeroespacial 927 a 1100 °C 
/ 1 a 2,5h  
resf. em água 

720 °C / 6h, resf. 
no forno até 620 
°C / 18h  resf. 
em água 

O objetivo principal é controlar 
o tamanho de grão para 
melhorar resistência à tração e à 
fadiga em altas temperaturas 
(por isso solubilização abaixo da 
T solvus de δ). 

Petróleo e 
Gás 

1021 a 1052 
°C / 1 a 2h  
resf. em água 

774 a 802 °C / 6 
a 8h  resf. em 
água 

O objetivo é manter uma 
elevada tenacidade à fratura, 
com boa resistência mecânica e 
à corrosão aquosa em temp. 
ambiente, bem como resistência 
à fragilização por hidrogênio e a 
corrosão sob tensão e 
temperaturas moderadas em 
meio contendo H2S, CO2 e 
cloretos.  
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2.4. Chapas finas – aplicações, processamento e características  

Chapas finas para aplicações industriais geralmente são fabricadas por laminação, 

e podem passar por conformação mecânica 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 possíveis falhas em função da 

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

Algumas das aplicações da liga 718 em forma de chapa incluem cilindros para 

armazenamento de oxigênio em alta pressão na indústria aeroespacial, também em células 

de NiH2 para armazenamento de energia em sistemas de geração em satélites. Na indústria 

nuclear, o núcleo dos reatores do tipo PWR (reator de água pressurizada), que compõem 

mais de 60% de todas as estações de geração de potência instaladas no mundo, é composto 

por um conjunto de 193 elementos combustíveis (EC). Cada EC é formado por 9 grades 

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

Liu et al. [61] definem uma razão critica entre a espessura da chapa (t) e o tamanho 

médio dos grãos no material (d). E afirmam que a equação de Hall-Petch, que define a 

relação entre a tensão limite de escoamento e o inverso do tamanho médio de grãos ao 

quadrado, não é adequada para o caso de amostras da ordem de grandeza micrométrica. 

A tensão, segundo autores, seria proporcional a d-1. Na Figura 8, de (a) até (d), estao 

apresentadas as microestruturas relativas às chapas de liga 718 com 300 μm de espessura 

com tamanho médio de grãos entre  aproximadamente 25 μm (a) a 126 μm (d). Ainda, 

como pode ser visto no gráfico da Figura 8 (e), foi definido um limite no valor de t/d 

(4,77) acima do qual, para TG menores, a tensão aumenta suavemente com a diminuição 

de d. Para valores de t/d menores, ou seja, TG maiores, a tensão de ruptura decresce 

rapidamente com o aumento de d. Ambos os segmentos de reta, linhas vermelhas, 



25 

 

utilizados para ajuste dos dados experimentais no gráfico seguem a relação 𝜎 = 𝜎 +

𝑘 𝑑  com as constantes σc e kc  diferentes para cada região. Valores baixos de t/d 

referem-se a monocristais, que não possuem contornos de grão para atuarem impedindo 

o movimento das discordâncias na deformação plástica. Nas análises fractográficas dos 

CPs ensaiados em tração na temperatura ambiente, os autores observaram que a fratura 

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

dimples e microvazios na superfície de fratura diminuía consideravelmente. 

 

Figura 8 – (a) a (d) Microestrutura das chapas ensaiadas em tração por Liu et al. [61] 
com TGs variados (de 25 μm em (a) a 126 μm em (d) em corte na seção de 300 μm de 
largura). (e) Gráfico com os dados experimentais dos autores (quadrados pretos) obtidos 
para tensão de ruptura versus d-1. Reta de interpolação dos dados experimentais em 
vermelho, equação dentro do quadro cinza. 
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2.5. Propriedades mecânicas da liga 718 

As propriedades físicas típicas da liga 718 estão apresentadas na Tabela 3. As 

propriedades mecânicas variam em função do histórico de processamento da liga 718, 

sendo regidas por diferentes normas como: API, ASTM, AMS, etc. Os gráficos da Figura 

9 mostram em (a) a típica variação de propriedades mecânicas com a temperatura, e em 

(b) a resistência à fluência por tempo de exposição a cada temperatura. Tanto na tabela 

quanto nas figuras estão apresentadas propriedades típicas referentes à liga 718 na 

condição solubilizada e duplo-envelhecida. 

 

Tabela 3 – Propriedades Físicas da superliga 718 solubilizada e envelhecida [31]. 

Propriedades Físicas  
Densidade (mg/m3)  8190 
Temperatura de Fusão (oC) 1260 a 1336 
Coef. de Expansão Térmica (μm/m · K)  13,0 (25 oC) 
Calor específico (J/kg · K)  435 
Condutividade Térmica (W/m · K)  11,4 
Módulo de Elasticidade (GPa)  211 (20 oC) 

 

   
                  (a)                                                                 (b) 

Figura 9 – Para a liga 718 solubilizada e duplo-envelhecida: (a) variação de 
propriedades mecânicas com a temperatura; (b) resistência à fluência em função do 
tempo de exposição à 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 composição química nas propriedades mecânicas, as concentrações de Al, Ti 

e Nb são as que causam maior impacto. Nas ligas endurecidas primordialmente por γ’, a 

razão Ti/Al é mais importante, já no caso da liga 718, endurecida principalmente por γ”, 

o percentual de Nb tem papel principal [62]. Frank et al. [63] compararam as propriedades 

de ligas 718 com composições químicas com pequenas variações no conteúdo de Ni e 

Nb. Inicialmente, os autores verificaram o efeito combinado da variação de composição 

química com variação na temperatura de solubilização pelo tempo de 1h, e relacionaram 

com a dureza resultante no material, em temperatura ambiente. Um gráfico compilando 

estes resultados está apresentado na Figura 10, onde observa-se pouca diferença devido a 

composição química, mas significativa queda na dureza com o aumento da temperatura 

de solubilização. Contudo, o material com 5,4% em peso de Nb (curva verde) apresentou 

maior dureza após solubilização em temperaturas superiores a 1000 °C, devido a 

dissolução completa da fase δ e maior enriquecimento da matriz com Nb em solução 

sólida.  

 

Figura 10 – Efeito da temperatura de solubilização na dureza (HRC) da liga 718, em 
função das pequenas variações no teor de Ni (de 51,5 a 54,5%) e Nb (de 5,0 a 5,4%) em 
sua composição química (Adaptado de [63]). 
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Adicionalmente, os autores em [63] também submeteram os materiais com 

diferentes composições químicas a duas rotas industriais de TT: aeroespacial (AERO) e 

petróleo e gás (P&G). Estas rotas diferem principalmente na etapa de envelhecimento, 

onde a primeira envolve envelhecimento em duas etapas com rampa de resfriamento 

intermediária dentro do forno, e a segunda envolve envelhecimento em uma única 

temperatura. Verificou-se que o efeito do tratamento térmico afeta significativamente o 

limite de escoamento (LE) e o limite de resistência (LR), bem como a ductilidade 

(alongamento – AL e redução de área – RA percentuais). A rota aeroespacial resultou em 

resistência mecânica mais elevada e ductilidade inferior.  

Já Jouiad et al. [64] compararam a dureza da liga 718, com composição química 

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 

idênticos de TT. Já para mesma temperatura, os valores de dureza também sofreram queda 

com o aumento do tempo de exposição. Os autores atribuíram a degradação nas 

propriedades mecânicas com o aumento da temperatura e tempo de envelhecimento à 

dissolução dos precipitados endurecedores γ″ e sua transformação em δ, bem como à 

dissolução de γ’. Já no envelhecimento a 650 °C, a dureza obtida foi a mesma para todos 

os tempos de envelhecimento, até 10.000 h, confirmando a estabilidade metalúrgica e 

microestrutural da liga 718 nesta temperatura. 

2.5.1. Propriedades mecânicas da liga 718 em altas temperaturas 

É importante levar em consideração que as propriedades mecânicas dos materiais 

apresentam sensibilidade à temperatura e tempo de operação bem como ao meio ao qual 

ele está exposto. Na Figura 9 (a), observa-se que a resistência mecânica da liga 718 sofre 
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rápida degradação a partir da temperatura de 650 °C. Como se trata de uma superliga 

bastante utilizada na indústria em temperaturas até 650 °C, inúmeros estudos focam no 

entendimento do seu comportamento mecânico e da sua resposta a mecanismos de 

degradação nesta temperatura usualmente limítrofe.  

A Figura 11 apresenta uma comparação gráfica do comportamento de diversas 

superligas de uso comercial quanto ao seu limite de escoamento a 650 °C em função da 

fração de fases endurecedoras (γ” + γ’) [62]. Nota-se que a superliga Inconel® 718 

apresenta resultado superior à maioria das ligas comerciais, com exceção de três delas, 

acima da linha pontilhada em vermelho, que, todavia, demandam maior fração de 

precipitados endurecedores para atingir tal performance. Assim, acredita-se que as 

mudanças no tamanho e fração volumétrica do principal composto endurecedor da liga 

718, γ″, tem maior influência nos limites de resistência e escoamento da liga bem como 

sua ductilidade a quente [65]. 

 

Figura 11 – Limite de escoamento a 650 °C em função da fração total de precipitados 
endurecedores γ” + γ’ 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 

tração a 650 °C. A liga envelhecida a 650 °C por até 3000 h não tem seu comportamento 

mecânico comprometido no ensaio de tração na mesma temperatura, mostrando sua 

resposta estável após superexposição em tal temperatura crítica. Na Figura 12, em (a) e 

(b), estão evidenciados os valores de limite de escoamento e resistência da liga, onde a 

curva pontilhada em azul, referente ao TT a 650 °C, não apresenta nenhuma queda, já na 

curva de 750 °C, a deterioração das propriedades se mostra bastante drástica até 1000 h 

de envelhecimento. Esta queda nas propriedades das amostras envelhecidas a 700 e 750 

°C é atribuída a dissolução progressiva das partículas de γ′ e γ″, e transformação da última 

em fase δ. Segundo os autores, a ductilidade sofre um aumento até 1000 h para todas as 

temperaturas estudadas, devido ao coalescimento das partículas de γ′ e γ″, e à zona livre 

de precipitados ao redor de δ. Em seguida, após 3000 h a perda de ductilidade se deve a 

mudança de morfologia de δ favorecendo a fratura frágil intergranular. Este estudo deixa 

claro o quanto a morfologia e fração das fases endurecedoras e de δ interferem na resposta 

da liga 718 em tração a quente.  
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(a)                                                                  (b) 

Figura 12 – Limites de escoamento (a) e de resistência (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 redução a frio na 

liga 718 em forma de perfil forjado, com e sem aplicação de TT de recozimento a 954 °C 

para precipitação de fase δ antes do duplo envelhecimento. Na Figura 13 estão 

demonstrados os resultados de ensaios de tração a 650 °C. Comparando as curvas 

pontilhadas, sem fase δ, e sólidas, com fase δ, observa-se que houve uma queda nos 

limites de resistência da liga nas curvas sólidas. Contudo, para as curvas sólidas, com o 

aumento do percentual de redução a frio, a morfologia de fase δ passou de acicular para 

globular com aumento progressivo em sua fração volumétrica (passando de 0,8% da fase 

δ acicular com 0% de deformação, para 11% de fase δ globular após 45% de redução). 

Nota-se que o ganho em ductilidade foi considerável com aumento da fração de fase δ 

sem perda significativa de resistência. Os autores concluíram que o efeito dos 

mecanismos de recuperação devido ao TT de recozimento e a massiva precipitação de 

fase δ intergranular (>3% fv) de morfologia globular, contendo ao seu redor uma zona 

livre de precipitados γ”, fizeram com que a ductilidade do material fosse melhorada, 

apesar de redução nos limites de escoamento e resistência. Previamente, fora reportado 
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na literatura o mesmo efeito benéfico da precipitação intergranular de fase δ globular com 

zona livre de precipitação de γ” no alivio da concentração de tensões e aumento da 

plasticidade na região dos contornos de grão [67]. Assim, a precipitação de fase δ não 

teria efeito endurecedor à liga, porém, na morfologia globular, atuaria como bloqueio na 

propagação de trincas intergranulares aumentando a elongação em condições de fluência. 

 

Figura 13 – Curva de engenharia de amostras da liga 718 com TT para precipitação de 
δ + duplo envelhecimento (curvas sólidas, com δ) e apenas duplo envelhecimento 
(curvas pontilhadas, sem δ), com diferentes graus de laminação a frio. Ensaio de tração 
a 650 °C (Adaptado de [66]). 

 

Além do efeito das fases secundárias no comportamento mecânico da liga 718, 

outro fenômeno também é amplamente reportado na literatura com relação a resposta em 

tração a quente: o envelhecimento dinâmico (dynamic strain aging – DSA). Diversos 

autores relacionam a ocorrência deste fenômeno a ensaios em temperaturas mais amenas 

(entre 200 e 800 °C). A faixa de ocorrência depende da composição química e TT prévio 

da liga pois é um fenômeno termicamente ativado relacionado à difusão de elementos em 

solução solida intersticial e substitucional. Se manifesta em ensaios de tração, 

dependendo da temperatura e taxa de deformação, durante escoamento plástico através 
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de serrilhados na curva, chamado de efeito Portevein-Le Chatelier (PLC). Na Figura 14 

estão 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 

interação entre átomos de soluto e as discordâncias durante deformação plástica, onde, 

com o aumento da deformação em temperaturas elevadas, estes átomos segregam em suas 

bases ancorando-as. Formam-se as atmosferas de Cottrell, que apenas são desfeitas e 

liberam o movimento das discordâncias com o aumento da tensão, gerando os picos e 

vales relativos ao serrilhado na curva de deformação plástica. Suas consequências são 

compatíveis com um fenômeno de endurecimento da liga, com queda de ductilidade e 

aumento da resistência mecânica no intervalo de temperaturas onde ele ocorre, porém 

mantendo as características de fratura dúctil transgranular  [68–72]. 

 

Figura 14 –  Alguns tipos de serrilhados ocorridos em uma superliga de níquel Nimonic 
263 em diferentes temperaturas de ensaio com taxa de deformação de 4x10-4 s-1 
(Adaptado de [72]). 
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2.6. Distribuição característica de contornos de grão (DCCG) ou 
mesotextura 

Um material policristalino é composto por um conjunto tridimensional de grãos 

separados entre si por superfícies chamadas contornos de grão. Por definição, um 

contorno de grão é uma região de falha ou desarranjo cristalino de dimensão radial 

equivalente a apenas alguns diâmetros atômicos. A orientação cristalina muda de um grão 

para outro, e quando esta diferença de direção é significativa, o arranjo atômico na 

interface é complexo e varia muito com o ângulo da desorientação. Quando a diferença 

de orientação é baixa, da ordem de 1º, os contornos são considerados um agrupamento 

regular de discordâncias [73,74]. 

Na literatura, os contornos de grão são classificados em três tipos de acordo com 

o grau de desajuste entre as redes vizinhas: 

(i) Contornos de baixo ângulo  grau de desorientação entre os grãos inferior 

a 15º; 

(ii) Contornos de alto ângulo de distribuição aleatória (random high angle 

boundaries – RHABs)  não apresentam ordenação e periodicidade 

significativas. São os mais comuns e estão associados à maior energia de 

superfície (~600 ergs/cm2)1. Configuram sítios preferenciais para reações no 

estado sólido pois correspondem a caminhos de alta difusividade 

(transformações de fases, precipitação, etc.) [74]; 

(iii) Contornos especiais de alto ângulo (coincidence site lattice – CSL de 

baixo-Ʃ)  apresentam alguma ordenação e periodicidade, como os 

contornos do tipo Ʃ3, Ʃ9, Ʃ27. Estão associados à baixa energia de interface, 

                                                 

1 O erg é a unidade de energia ou de trabalho no sistema de unidades 
centímetro-grama-segundo (CGS)  1 erg = 10-7 Joules. 
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difusividade e resistividade [17]. Por exemplo, os contornos de macla do tipo 

Ʃ3 têm energia de interface de cerca de 25 ergs/cm2 [74]. 

 

A energia de interface associada ao conjunto de defeitos que compõem o contorno 

do grão afeta as propriedades mecânicas do material, pois tem impacto direto na forma 

com que estes defeitos interagem com a movimentação das discordâncias e, 

consequentemente, na forma com que o material responde à deformação plástica. Podem 

atuar como barreiras à movimentação de discordâncias, elevando sua resistência em 

condições de falha envolvendo a propagação transgranular de defeitos/trincas. Nas 

condições de falha intergranular, por exemplo, na fluência e corrosão sob tensão, a 

presença dos contornos de grão configura caminho preferencial e favorece a propagação 

das trincas, fragilizando o material. 

O aumento da resistência da liga por conta dos contornos de grão se deve 

principalmente aos de alta energia associada, ou seja, contornos aleatórios de alto ângulo. 

Dois modelos embasam esse aumento de resistência: o primeiro modelo relaciona a maior 

densidade de superfícies internas no material, obtida através do refino de grão, à presença 

de mais barreiras à movimentação de discordâncias, e consequente aumento de resistência 

do material. O segundo se baseia na relação entre o tamanho de grão e a densidade de 

discordâncias no material, o que além de elevar a resistência, contribui para a distribuição 

mais homogênea da deformação, mantendo a ductilidade do material e elevando sua 

tenacidade. Estas contribuições foram devidamente modeladas através da equação de 

Hall-Petch, onde fica clara a contribuição inversamente proporcional do tamanho de grão 

na tensão de escoamento σ0 da liga, e a contribuição proporcional à raiz quadrada da 

densidade de discordâncias [74]: 

𝜎 = 𝜎 + 𝛼𝐺𝑏𝜌 + 𝑘′𝐷                             Equação 1 
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Onde 𝜎  é a tensão de atrito da rede, α e k são constantes, G é o módulo de 

cisalhamento do material, b é o vetor de Burgers, ρ é a densidade de discordâncias e D o 

diâmetro médio dos grãos do material. 

Acredita-se que os contornos de grão com características especiais melhoram 

concomitantemente a resistência mecânica e à fluência, a ductilidade e a soldabilidade, e 

reduzem significativamente a susceptibilidade à oxidação, à corrosão sob tensão e aos 

danos intergranulares [75]. 

O conceito de “Engenharia de Contorno de Grão” ou GBE (Grain Boudary 

Engineering), frequentemente citado na literatura, trata da deliberada manipulação da 

estrutura de contornos de grão do material visando aumentar a densidade de contornos 

especiais, e consequentemente, melhorar a resposta da liga à degradação intergranular 

[18]. Em geral, estes tratamentos termomecânicos são iterativos, alternando uma etapa de 

deformação a frio com uma etapa de recozimento, múltiplas vezes. Os materiais que 

respondem especialmente bem a este tipo de processamento são as ligas metálicas com 

baixa energia de falha de empilhamento da matriz austenítica e propensão à formação de 

maclas de recozimento [17]. 

A probabilidade de uma trinca intergranular ter sua propagação interrompida em 

uma junção tripla é função da orientação do plano de interface em relação ao eixo de 

carregamento e do caráter intrínseco ao contorno. Ou seja, algumas características dos 

dois contornos disponíveis para a trinca prosseguir os tornam menos susceptíveis à falha, 

por exemplo, por corrosão intergranular sob tensão assistida por radiação [76]. O próximo 

tópico trata destas características “especiais” de determinados tipos de contornos de grão. 



37 

 

2.6.1. Modelo de sítios de coincidência (CSL) 

A distribuição característica de contornos de grão (DCCG) pode ser descrita pelo 

modelo de sítios de coincidência (CSL). O modelo CSL é uma classificação baseada na 

orientação relativa entre duas redes cristalinas adjacentes, e pode ser construído através 

de pontos de rede comuns ou “coincidentes” para ambos os cristais [77]. 

A notação Σ é utilizada para designar a densidade volumétrica recíproca de sítios 

coincidentes, ou seja, é a razão entre o volume da célula unitária da rede de sítios 

coincidentes e a célula unitária da rede cristalina dos grãos vizinhos, conforme equação 

2 [77]. Quanto mais ordenado estiver o contorno de grão, maior o número de sítios 

coincidentes e menor o valor de Σ. Contornos de baixo Σ estão associados a menor energia 

de interface [17]. Quando o número de sítios coincidentes é baixo, o valor de Σ é alto e o 

contorno é descrito como randômico e de alta energia. Contornos com valores baixos de 

Ʃ (Ʃ≤29), onde há bom ajuste entre os grãos, são considerados “contornos especiais”, 

pois, na literatura, estão frequentemente associados a propriedades superiores [78–80]. 

Na Figura 15 está ilustrada a interpretação de duas redes cristalinas adjacentes formando 

um contorno CSL do tipo Ʃ5. 

𝛴 =
  é  á   í   ê

  é  á      
          Equação 2 
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                       (a)                                                     (b) 

Figura 15 – (a) Esquema representando dois reticulados vizinhos; (b) Representação da 
geometria de uma rede de sítios de coincidência (CSL) Ʃ=5, formada pela desorientação 
de 36,87º entre as direções [100] entre duas redes vizinhas (Adaptado de [77]). 

 

A DCCG é composta por três categorias, classificadas da seguinte forma: 

 Contornos CSL Ʃ1 – ou contornos de baixo ângulo; 

 Contornos CSL baixo-Ʃ (3≤ Ʃ ≤29); 

 Contornos aleatórios (Ʃ > 29). 

Randle [17] afirma que a maioria dos contornos baixo-Ʃ são interfaces do tipo Ʃ3 

e, por sua vez, as maclas de recozimento caracterizam a grande maioria dos contornos 

CSL do tipo Ʃ3. Assim, os contornos de macla coerentes (simétricos em <111>) e 

incoerentes (simétricos em <112>) têm papel fundamental na engenharia de contorno de 

grão, e os materiais de mais baixa energia de falha de empilhamento (ou SFE – stacking 

fault energy), mais propensos à maclagem, apresentam melhores resultados. 

Apesar do conceito de CSL ter sido tido por décadas como suficiente na 

caracterização de um contorno de grão, o valor de Ʃ sozinho não completa a geometria 

dos contornos, pois não especifica o plano de interface. A descrição completa da 

geometria e cristalografia de um contorno de grão depende, além do grau de desajuste ou 

misorientação entre as redes cristalinas, da inclinação entre elas, configurando um 



39 

 

problema com 5 graus de liberdade [17]. A Tabela 4 mostra ângulos de misorientação 

para contornos até Σ29. Os contornos de macla primários, secundários e terciários 

correspondem, respectivamente, a Σ3, Σ9 e Σ27 e, em geral, é adotada a seguinte 

conotação para contornos de macla: 

 Σ3n, onde n = 1, 2, 3. 

Tabela 4 – Ângulos de desajuste típicos de contornos CSL até Σ29 (contornos baixo-Σ) 
(Adaptado de [81]). 

Σ θ Σ θ 
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 grão pode ser enquadrado 

como um contorno CSL com valor de Σ finito, desde que seja admitido um limite para a 

distorção da rede além do valor previsto. Quando esta acomodação está dentro do limite 

convencionado, o contorno é dito como “quase CSL”. Em geral, considera-se que esta 

acomodação em torno da desorientação ideal é feita por discordâncias intrínsecas ao 

contorno. O critério de Brandon (1966) define essa tolerância em relação à misorientação 

normal, para classificar um contorno como CSL: 

∆𝜃 ≤ 15 Σ                                                        Equação 3 

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

maior restrição para o critério de Brandon, que abrangia contornos que não apresentavam 

propriedades especiais [81]: 
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∆𝜃 ≤ 15 Σ                                                        Equação 4 

Em resumo, além da proporção de contornos especiais na microestrutura do 

material, sua distribuição e conectividade são propriedades também importantes, que 

compõem a caracterização de um contorno de grão e definem qual seu impacto na 

descontinuidade do caminho preferencial de alta energia das interfaces aleatórias. 

2.6.2. Maclagem e seu papel fundamental na engenharia de 
contorno de grão de ligas de níquel 

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 Σ3 e têm papel fundamental na engenharia de contorno de grão dos materiais de baixa 

energia de falha de empilhamento, pois configuram interfaces de baixa energia associada. 

Estes contornos têm as seguintes características [77]: 

 Menor susceptibilidade à segregação de impurezas; 

 Maior mobilidade; 

 Menor difusividade; 

 Maior resistência ao escorregamento de contornos; 

 Maior resistência à fratura intergranular por cavitação e corrosão localizada. 

Determinadas rotas de processamento que promovem a maclagem no recozimento 

e crescimento de grão levam à substituição contínua de contornos aleatórios por contornos 

do tipo CSL mais estruturados e ordenados. Segundo Randle [17], contornos do tipo Σ3 

interagem entre si, levando à “múltipla maclagem”. A regra que governa a combinação 

ou dissociação destes contornos é a seguinte:  

Σ𝐴 + Σ𝐵 ↔ Σ(𝐴𝑥𝐵)                                            Equação 5 

Ou 
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𝛴𝐴 + 𝛴𝐵 ↔ 𝛴(𝐴/𝐵)                                         Equação 6 

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

se, em uma junção tripla, se encontram um contorno do tipo Σ3 e outro do tipo Σ9, o 

terceiro será ou do tipo Σ3 ou do tipo Σ27. Se dois Σ3 se encontram, o resultado será um 

Σ9. Dessa forma, em geral, a proporção de Σ9 gira em torno de 1/5 de Σ3, e a fração de 

Σ27 apenas ultrapassa um pouco a proporção de contornos aleatórios [17]. 

As propriedades dos materiais são impactadas pelo aumento da proporção de 

maclas no material da seguinte forma: 

(i) Interação com a rede de discordâncias  uma maior fração de maclas promove, 

no mínimo, o aumento da resistência e dureza da liga atuando da mesma forma 

que um contorno de grão aleatório, como barreiras à movimentação de 

discordâncias. As discordâncias se empilham e dissociam nas maclas e nunca 

ocorre a transmissão, ainda que os planos de deslizamento estejam alinhados; 

(ii) Efeito na distribuição característica dos contornos  uma macla surge para 

baixar a energia interfacial total do material, ou pra reorientar os contornos de 

grão através da recristalização, gerando contornos móveis e absorvendo as 

discordâncias. Nos TTs relacionados à engenharia de contorno de grão, existem 

evidências experimentais que há uma tendência preferencial à proliferação de 

contornos Σ3 e não Σ27 ou maiores. Na Figura 16 (a) a (f) está ilustrado o processo 

de interação entre contornos de grãos moveis durante processo de recristalização 

e crescimento de grãos. Em (d) dois contornos de macla Σ3 interagem formando 

um novo contorno móvel do tipo Σ9. Em (f), o contorno Σ9 interage com um 

contorno de macla Σ3, gerando um novo contorno do tipo Σ3 incoerente e móvel, 

em substituição a um contorno aleatório comum. Através dessas interações, mais 

contornos Σ3 móveis são gerados. Randle [82] informa, porém, que o percentual 
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de contornos Σ3 incoerentes é baixo, da ordem de 12%, mas, dada a sua 

importância, se trata de um parâmetro adotado como medida do efeito da GBE, 

ou seja, autores medem apenas o aumento na fração de contornos especiais do tipo 

Σ3 incoerentes; 

(iii) Efeito na conectividade em junções triplas  quando uma junção tripla é 

formada por duas ou mais maclas de recozimento Σ3n, o “caminho” contínuo da 

rede de contornos aleatórios do cristal é rompido. Em [17], Randle introduz o 

conceito de “relatividade” para a característica especial dos contornos do tipo 

CSL, ou seja, se a conectividade dos contornos randômicos em uma junção tripla 

for interrompida, ainda que por um contorno com características absolutas “não 

tão especiais”, já haverá melhora na resistência à degradação intergranular do 

material.  Randle [82], mais tarde, introduz o conceito de junção tripla 2-CSL e 3-

CSL, conceito este que quantifica o grau de conectividade dos contornos numa 

microestrutura. Caracterizando os tipos de junções triplas é possível relacionar a 

melhora nas propriedades do material com a diminuição de junções 0 ou 1-CSL, 

o aumento de junções 3-CSL e uma saturação de junções triplas 2-CSL, visto que, 

pelas regras de interatividade (Equações 8 e 9), sempre que ocorrer o encontro de 

dois contornos de macla, o terceiro será também um contorno especial. 
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Figura 16 – Modelo da interação entre contornos de grão no processo de recristalização. 
Os contornos com mais mobilidade estão marcados com uma seta escura. Os contornos 
randômicos não estão marcados, os contornos especiais Σ3 têm o sobescrito m para 
macla coerente e GB para contorno de grão incoerente (Adaptado de [17]). 

 

Assim, a manipulação da DCCG tem efeito direto na resistência do material a 

fenômenos de degradação intergranular. Por exemplo, a difusividade do hidrogênio, 

elemento responsável por fenômenos de fragilização e falha intergranular, foi discutida 

por Oudriss et al. [83,84]. Os autores, estudando o níquel puro policristalino, verificaram 

que a difusão de H é acelerada em interfaces com elevada desordem associada, o que 

pode ser atribuído a contornos aleatórios de alta energia (RHABs com Ʃ>29). 

Inversamente, os contornos especiais baixo-CSL, de baixa energia associada, são sítios 

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 à menor difusividade de elementos 

químicos [85]. 

2.6.3. Tratamentos termomecânicos para modificação da 
distribuição característica de contornos de grão (DCCG) 

É estabelecido na metalurgia que tratamentos termomecânicos interferem tanto na 

forma dos grãos quanto na sua orientação cristalográfica. Consequentemente, estes dois 

fatores controlam a cristalografia dos contornos de grão. Watanabe [16] foi o primeiro a 

sugerir que tratamentos termomecânicos controlados poderiam ajustar a densidade de 

contornos de baixa energia nas ligas. 

Como descrito anteriormente, os contornos de macla de recozimento são os mais 

importantes contornos especiais do tipo baixo-Ʃ. 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 manipulação da cristalografia dos 

contornos de grão com sucesso.  

Randle [17] descreve possíveis rotas de tratamentos termomecânicos eficientes 

para manipulação dos contornos de grão, a fim de elevar a fração de contornos do tipo 

Ʃ3n no material: 

(i) Recristalização iterativa  muito aplicada em ligas de níquel, envolve múltiplas 

etapas de elevada deformação a frio (20-30% de redução de área), seguidas de 

recozimento por tempos curtos (2-10 minutos entre 975 e 1200 oC). É eficiente na 

retenção de grãos refinados; 

(ii) Etapa única de recristalização  uma etapa de deformação a frio intensa, 

seguida de recozimento em temperatura elevada por tempo curto; 
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(iii) Recozimento iterativo  deformação a frio leve (2-6% de redução de área) em 

múltiplos estágios, seguidos de recozimento por tempo e temperatura moderados 

(75 min a 20 h entre 890 e 945 oC); 

(iv) Etapa única de deformação-recozimento ou Strain-Annealing  recozimento 

posterior à aplicação de deformação leve ou mesmo utilizando tensões internas. 

Produz contornos de grão com planos alinhados, e com valores de Ʃ bem próximos 

à configuração CSL exata. Rota simples e com a vantagem de mais baixo custo. 

 

Palumbo et al. [76] estabelecem através de modelagem matemática e 

considerações geométricas que a susceptibilidade a trincas intergranulares decresce 

exponencialmente com o aumento da fração de contornos especiais. Lin et al. [78] 

estudaram, em chapas de Inconel® 600, os efeitos de tratamento termomecânico 

específico para manipulação dos contornos, comparando com o convencional das 

amostras como recebidas. O tratamento GBE envolveu laminação a frio de 65%, seguido 

de 5 minutos a 1000 oC. A distribuição característica de contornos foi medida usando 

EBSD e o critério de Brandon. Os mapas de orientação mostraram que após a GBE a 

textura de laminação, presente na chapa como recebida, foi substituída pela distribuição 

aleatória de orientações oriunda da mobilidade e interação dos contornos e da maclagem. 

De 23% de Ʃ3 nas amostras convencionais, o percentual aumentou para 55% após 3 

iterações. A taxa de corrosão medida também decaiu linearmente com o aumento da 

fração total de contornos especiais Ʃ<29. 

Li et al. [86] fazem referência às rotas de tratamentos termomecânicos citadas por 

Randle, focando na aplicabilidade à engenharia de contorno de grão da liga de níquel 

Inconel® 718.  Os autores estudaram, na rota iterativa de deformação-recozimento, a 

influência de dos parâmetros: percentual de redução de espessura da chapa de liga 718 
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(de 2,5%, 5% e 7,5%), e número de iterações de deformação seguida de recozimento. A 

temperatura de recozimento foi mantida fixa em 1200 oC, visando a dissolução completa 

da fase δ para que não haja interferência entre esta fase e a mobilidade e interatividade 

entre os contornos CSL baixo-Ʃ. O tempo de recozimento também foi mantido constante 

em 10 minutos. A fração de contornos especiais 3<Ʃ<29 (utilizado o critério de Brandon), 

o tamanho de grão e a dureza foram medidos e estão apresentados na Figura 17. Em todos 

os casos, a grande maioria dos contornos especiais encontrados foram do tipo Ʃ3. Os 

autores atestam que a relação entre microestrutura e dureza é complexa, sendo que as 

condições de menor deformação em menos ciclos apresentaram melhor proporção de 

contornos especiais. 
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Figura 17– Para cada deformação percentual, em função do número de ciclos, foram 
medidos: (a) a fração de contornos especiais baixo-Ʃ; (b) tamanho de grão; (c) dureza 
Vickers (Adaptado de [86]). 

 

Um trabalho mais recente [51] avaliou a relação entre os parâmetros do 

processamento focado na GBE de uma liga de níquel com elevado teor de Nióbio (5,8%), 

e a distribuição de tamanhos de grão e a densidade de contornos Ʃ3n na microestrutura. 

As amostras como recebidas foram recozidas por 30 minutos em temperaturas de 1000, 

1020 e 1040 ºC, e a distribuição de tamanho de grãos mudou de bimodal para unimodal, 

com tamanho médio duas vezes maior. A densidade de contornos Ʃ3 passou de 20% para 

48%. Já mantendo fixas as condições de recozimento (1020 oC por 30 min) e variando a 
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pré-deformação de 30%, 50% e 70%, observou-se que o tamanho médio de grão não 

variou, mas a distribuição passou a ser homogênea na condição de maior deformação, e 

a fração de Ʃ3 aumentou apenas de 21% para 33%.  Já nos testes com pré-deformação 

fixa em 65% e temperatura de recozimento de 1020 ºC, elevou-se o tempo de exposição 

ao TT de 30, para 60 e depois para 180 min. Neste caso a distribuição característica dos 

contornos passou de 18% de Ʃ3 para 40% no maior tempo de exposição, e o tamanho de 

grão médio também duplicou, passando ainda de uma distribuição unimodal para uma 

distribuição multimodal em 180 minutos. Todos os resultados evidenciam a elevada 

influência dos parâmetros dos tratamentos termomecânicos na distribuição característica 

dos contornos de grão (DCCG) e em sua morfologia. 

Focando na engenharia de contorno de grão aplicada a materiais estruturais para 

reatores nucleares [75], em uma revisão a respeito do efeito da GBE na resistência da liga 

de níquel 800H, os autores afirmam que a mudança 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 oC. Quanto à fluência, os autores 

afirmam que a DCCG afeta diretamente a distribuição de carbonetos do tipo M23C6, que 

são locais preferenciais para nucleação de vazios de fluência. Nas ligas de níquel 617 e 

800H submetidas a altas temperaturas (850-1000 ºC), foi observado que os contornos 

especiais do tipo Ʃ3n não estavam associados à precipitação de carbonetos nas condições 

de fluência, ou seja, apenas nos contornos randômicos nucleavam carbonetos e 

consequentemente vazios. Além disso, a segregação induzida por irradiação foi suprimida 

nos contornos baixo-Ʃ. No caso do efeito da DCCG na susceptibilidade das ligas de níquel 

à fratura intergranular por corrosão sob tensão assistida por radiação, são apresentados 

resultados acerca das ligas 600 e 690 relacionando o comprimento de contornos 

fraturados com a densidade de contornos especiais baixo-Ʃ. Comparando as condições de 



49 

 

tratamento convencional com aquelas tratadas com foco na GBE, houve queda 

considerável no comprimento das trincas intergranulares no último caso. Atribuiu-se o 

aumento na resistência à corrosão sob tensão à baixa energia associada aos contornos 

CSL baixo-Ʃ, o que decresce substancialmente a velocidade de propagação das trincas 

intergranulares. Além disso, os autores afirmam que existe uma relação direta positiva 

entre a densidade de contornos Ʃ3 e o tamanho de grão médio do material em aços 

inoxidáveis e ligas de níquel, ao contrário do que ocorre com os aços ferríticos, ligas de 

Alumínio, etc. Essa relação positiva é atribuída à baixa energia de falha de empilhamento 

dos materiais, o que promove a maclagem durante o recozimento e crescimento dos grãos. 

Em 2004, Randle [82] apresentou um apanhado amplo da literatura até o 

momento, abrangendo vários trabalhos de diferentes autores e listando os principais 

resultados obtidos, as propriedades avaliadas e as principais rotas de tratamentos 

termomecânicos aplicadas. 

Em [87], de 2016, os autores fazem uma ressalva pertinente a respeito do 

processamento das superligas de níquel com foco na engenharia de contorno de grão. Eles 

afirmam que a aplicação prática da GBE para ligas de níquel pode ser limitada visto que 

o processamento à frio em temperatura ambiente é impraticável para estas ligas, cuja 

resistência mecânica é elevadíssima. Além disso, a aplicação de tempos curtos na etapa 

do recozimento também é tecnicamente desafiadora, pois quando se trata de componentes 

de grande porte, a inércia térmica envolvida é elevada e o tempo de encharque é difícil de 

precisar e deve ser considerado. Em [50], os autores estudaram rotas considerando pré-

deformação a quente, porém com resultados menos significativos no aumento da fração 

de contornos especiais se comparados com as rotas que incluem deformação a frio. Assim, 

as pesquisas relacionadas à GBE de ligas de níquel se revelam como pouco adequadas à 
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fabricação de componentes maiores e mais complexos para aplicação em reatores 

nucleares e unidades de geração de energia. 

2.6.4. Recristalização versus migração de contornos induzida por 
deformação 

Conceitualmente, novos grãos surgem em um material metálico em elevada 

temperatura pelos mecanismos de recristalização, dinâmica ou estática, ou pela migração 

de contornos induzida por deformação (MCID). A força motriz para ambos os processos 

é a mesma: a redução no gradiente interno de deformações e eliminação da rede de 

discordâncias. Já a forca motriz para o subsequente crescimento de grãos é a redução da 

energia interfacial total no material [88]. 

A principal diferença entre o processo de criação de novos grãos por 

recristalização ou MCID está no fato de a primeira ocorrer a partir de crescimento de 

novos núcleos de cristais em pontos energeticamente favoráveis (aglomerados de 

discordâncias, junções triplas, etc.), que crescem com orientação cristalográfica diferente 

da matriz. Já a MCID ocorre através da movimentação dos contornos devido ao gradiente 

de deformação, deixando para trás zonas livres de deformação cuja orientação 

cristalográfica é a mesma da matriz previamente deformada [88]. 

O papel das discordâncias na recristalização é que, além de configurarem pontos 

preferenciais de nucleação de novos grãos, os materiais CFC de baixa energia de falha de 

empilhamento têm a habilidade de dividi-las em discordâncias parciais, promovendo a 

formação de maclas de deformação. Como mencionado no subitem 2.6.2, inúmeros 

autores defendem que o processo de maclagem e multiplicação de contornos especiais 

baixo-Ʃ é favorecido durante a recristalização e ainda que, após completa recristalização 

do material durante processo de crescimento de grão a maclagem é suprimida [17,89,90].  
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Porém tal afirmação não é um consenso na literatura, visto que alguns autores 

afirmam que o processo de multiplicação de contornos especiais não ocorre durante a 

recristalização, e na verdade a mesma deve ser evitada para maior eficácia no TT de 

manipulação da distribuição característica de contornos de grão. Segundo estudos 

recentes [87,91], a MCID seria mais efetiva no processo de interação e regeneração das 

maclas em contornos do tipo Ʃ3n. O processo de migração de contornos envolve a 

movimentação dos contornos aleatórios de alta energia, que possuem maior mobilidade, 

permitindo que estes interajam com as maclas Ʃ3, de menor energia associada e menos 

móveis, promovendo o processo de multiplicação e regeneração proposto por Randle [17] 

e aumentando ainda a fração de junções triplas especiais contendo 2 ou 3CSL. Os 

desenhos esquemáticos apresentados na Figura 18 (a) ilustram a sequência do mecanismo 

de nucleação e crescimento de um novo grão no processo de recristalização proposto por 

Prithiv et al. [91]. Em (i) os pontos triplos, locais mais prováveis de nucleação, estão 

identificados com setas azuis. Em (ii) e (iii) está a evolução do crescimento dos grãos 

recém nucleados, onde eles eliminam a identidade cristalográfica das maclas existentes 

na matriz dos grãos prévios, porém, ao mesmo tempo introduz novas maclas dentro de 

sua rede cristalina. Na Figura 18 (b) está representado o mecanismo de migração de 

contornos induzida por deformação (MCID), onde a movimentação dos contornos 

aleatórios de alto ângulo (RHABs), representados por linha preta grossa, acaba por 

promover a interação e a multiplicação das maclas. De (i) a (iv) observa-se a sequência 

de aniquilação de um grão através da movimentação dos contornos promovendo a 

múltipla maclagem. 

Ademais, um estudo recente publicado em 2020 traz à luz resultados que indicam 

que a recristalização de fato promove um aumento na densidade de contornos de macla 

incoerentes e não maclas coerentes [92]. 
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Há ainda divergências na literatura acerca do processo de maclagem durante o 

crescimento dos grãos, etapa posterior à recristalização. Alguns autores afirmam que há 

uma queda na fração de contornos especiais de baixo-Ʃ durante o crescimento de grão 

[92–96]. Porém há também autores que afirmam que ocorre uma estabilidade ou aumento 

na fração de contornos durante o processo de crescimento de grão [97–99]. Por fim, Li et 

al. [100] afirmam que a contribuição do processo de crescimento de grão na multiplicação 

de contornos especiais ao material sem deformação prévia é reduzida, se tornando mais 

relevante apenas quando combina energia de deformação à energia térmica. 
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(a) 

 
(b) 

Figura 18 – Desenhos esquemáticos sequenciais referentes a: (a) o mecanismo de 
nucleação de novos grãos no processo de recristalização, onde (i) apresenta os pontos 
mais favoráveis para nucleação de novos grãos (junções triplas 0CSL), (ii) apresenta o 
início da nucleação de dois grãos e (iii) o seu crescimento; e (b) o mecanismo de 
migração de contornos induzida por deformação (MCID), onde (i) a (iv) apresentam a 
evolução da movimentação dos contornos, culminando na aniquilação de um dos grãos 
(Adaptado de Prithiv et al. [91]). 

2.6.5. Técnicas de caracterização da distribuição característica de 
contornos de grão (DCCG) em materiais policristalinos 

Randle [101] apresenta uma visão global a respeito das técnicas para análises 

qualitativas e quantitativas dos contornos de grão. O desenvolvimento tecnológico dos 

últimos anos permite obter informações geométricas e estatísticas a respeito do modelo 

de sítios de coincidência e contornos Ʃ. Equipamentos com rotinas automatizadas, 
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especialmente o módulo EBSD (Difração de Elétrons Retroespalhados ou Electron 

Backscatter Diffraction) acoplado a um MEV (Microscópio Eletrônico de Varredura), 

proveem dados sobre a fração de contornos Ʃ em função da população total de contornos 

na área analisada. Na Figura 19 está apresentado um exemplo extraído da literatura [48] 

de mapa de distribuições cristalográficas nos grãos da área observada (a) onde cada cor 

representa um plano cristalino paralelo ao plano de observação; e um mapa de contornos 

CSL (b) onde cada linha representa um contorno do tipo Ʃ (vermelho: Ʃ3, azul: Ʃ9 e 

verde: Ʃ27). 

A distribuição de contornos Ʃ é indicativa do tipo de processamento prévio do 

material, por exemplo, uma microestrutura rica em contornos do tipo Ʃ1 é característica 

de material recristalizado, com textura intensa ou com alta proporção de subgrãos. Ou 

ainda, no caso de elevada fração de Ʃ3, sabe-se que a microestrutura é caracterizada por 

intensa maclagem [101]. 

 

 
(a)                                                 (b) 

Figura 19 – Mapas de EBSD de uma chapa de Inconel® 718 solubilizada, deformada a 
frio e envelhecida, mostrando em (a) mapa de direções cristalográficas, e (b) mapa de 
contornos CSL – vermelho: Ʃ3, azul: Ʃ9 e verde: Ʃ27 (Adaptado de [48]). 
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Contudo, apesar da tecnologia envolvida nos equipamentos de análises e da 

confiabilidade e automaticidade dos algoritmos desenvolvidos para tratamento dos dados, 

é preciso cuidado para se obter informações consistentes e passíveis de comparação com 

amostras de referência ou referências bibliográficas. Novamente, Randle [101] apresenta 

alguns pontos de atenção no uso da técnica de análise por EBSD, de modo que o cenário 

de aquisição de informações fique o mais claro possível e a informação da fração de 

contornos Ʃ seja embasada e significativa: 

(i) Há discrepâncias consideráveis na fração de CSL obtida por comprimento ou por 

quantidade de contornos na área projetada, principalmente com relação aos 

contornos do tipo Ʃ3; 

(ii) Geralmente as estatísticas a respeito dos contornos CSL são calculadas 

considerando o critério de Brandon para tolerância angular para enquadramento 

numa categoria Ʃ finito. Porém, como mencionado em 2.6.1, existem outros 

critérios e os resultados certamente irão variar dependendo do critério de 

tolerância escolhido; 

(iii)Outro fator é que tipos de contornos serão incluídos nas contagens e estatísticas. 

Por exemplo, os contornos do tipo Ʃ1, que são contornos de baixo ângulo 

(desajuste entre as redes inferior a 10º), podem ou não ser incluídos na contagem, 

apesar de não serem considerados contornos CSL; 

(iv) Além da área analisada, que deve ser representativa, um parâmetro importante de 

ser definido antes da tomada de informações é o step size da varredura dos 

campos, para que seja possível incluir até os menores contornos de grão. 
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Assim, para enriquecer os resultados das análises quanto à periodicidade e 

conectividade dos contornos, é importante saber quão próximo as medidas estão do valor 

exato de Ʃ, pois quanto mais próximos ao valor inteiro de Ʃ, maior a chance de haver 

periodicidade no plano do contorno. O tratamento das informações originadas no mapa 

de orientações obtido via EBSD pode ser dada através de processamento secundário 

customizado [101].  

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

As medidas de kernel average misorientation (KAM) representam o desvio de 

orientação da rede cristalina entre um pixel do mapa e cinco de seus vizinhos dentro de 

um mesmo grão. Tais medidas podem ser extraídas dos dados das varreduras de EBSD. 

A escala de cores, utilizada nos mapas apresentados nesta seção, mostra distorções 

angulares de 0 até 2°, passando de tonalidades azul escuro, ciano, verde, laranja e amarelo 

em ordem crescente. Quanto maior o valor angular da distorção, pode-se associar a uma 

maior deformação plástica local, maior energia armazenada e maior densidade de 

discordâncias, permitindo até mesmo a medição do diâmetro de células de discordâncias 

em microestruturas deformadas [102].  

Já a teoria de Taylor assume que, em um material policristalino, todos os grãos 

são submetidos a mesma deformação, e com base nas informações de orientação do cristal 

em relação a tensão aplicada, determina quais deles tem mais facilidade a acomodar a 

deformação por deslizamento de discordâncias [103]. O valor do fator de Taylor (FT) é 

calculado para cada grão individualmente através da seguinte equação [104]: 

𝐹𝑇 =  ∑         Equação 7 
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Onde dγSD se refere ao incremento de tensão cisalhante necessário para ativar o 

sistema de deslizamento (SD) mais favorável, e dεij é a deformação plástica incremental 

gerada pelo aumento da tensão. No caso de materiais CFC, todos os 12 sistemas de 

deslizamento são considerados para o cálculo. 

Ao contrário do KAM, o FT não está diretamente relacionado à densidade de 

discordâncias no interior do grão [104]. O valor do FT cresce quanto maior for o trabalho 

requerido para acomodar a deformação plástica em grãos com orientação pouco favorável 

ao deslizamento.  Já um baixo FT é relativo a grãos cujos sistemas de deslizamento estão 

disponíveis e melhor alinhados, permitindo a deformação plástica em tensões mais baixas 

[105]. A aplicação do FT na caracterização da susceptibilidade de uma interface ao 

trincamento intergranular pode ser associada ao nível de desajuste de orientação 

cristalográfica entre os grãos vizinhos. Ou seja, se o FT for muito diferente para os dois 

grãos vizinhos, a probabilidade de fratura intergranular aumenta, pois cria uma 

incompatibilidade de deformação associada à interface, resultando na decoesão e criação 

de vazios [106].  

2.7. Teoria da percolação e a conectividade da rede de contornos 
aleatórios de alto ângulo (RHAB) 

A primeira e principal variável para se quantificar a DCCG em um material 

policristalino é a densidade de contornos especiais (Ʃ<29) na sua rede cristalina, 

geralmente medida por fração de comprimento, conforme apresentado nos subitens 

anteriores. Contudo, conforme a densidade de contornos especiais aumenta, o alcance da 

interconexão entre eles também aumenta e, consequentemente, ocorre uma quebra na 

conectividade entre os contornos aleatórios de alto ângulo. Assim, a topologia da rede de 

contornos de grão de um material é também alterada através dos tratamentos 
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termomecânicos iterativos utilizados para manipulação da DCCG.  A partir de análise 

estatística bidimensional dos mapas de EBSD e fundamentação física pela teoria da 

percolação, é possível a quantificação do grau de conectividade dos clusters de contornos 

aleatórios. Tal conectividade é determinante para as propriedades difusionais de um 

policristal e tem implicação direta nas propriedades mecânicas do material [23–25].  

A quantificação da conectividade na rede de contornos se dá através da 

identificação, classificação e contagem das junções triplas, que são pontos comuns entre 

três grãos vizinhos. As junções triplas são divididas em quatro grupos, nomeados 0CSL, 

1CSL, 2CSL ou 3CSL em função do número de contornos CSL baixo-Ʃ chegando ao 

ponto triplo, no encontro entre três contornos [107,108]. Esta nomenclatura será adotada 

na presente tese para se referir a junções triplas e sua coordenação. Com base nesta 

definição, o favorecimento do caminho de percolação dos fenômenos intergranulares está 

diretamente relacionado a uma fração elevada de 0CSL+ 1CSL, que representam as 

junções triplas mais susceptíveis [107]. 

Na Figura 20 está apresentado em (a) um esquema ilustrativo de uma rede de 

contornos de grão, onde vê-se, em traço espesso, contornos aleatórios do tipo RHAB e, 

em traço fino, contornos CSL baixo-Ʃ. É possível observar que há clusters de contornos 

aleatórios que não se interconectam (envolvidos por linha vermelha pontilhada). Ou seja, 

a rede de contornos aleatórios é quebrada e o caminho preferencial para propagação de 

trincas intergranulares fica interrompido. Esta interrupção está representada por linha 

continua vermelha, simbolizando o caminho de propagação de uma trinca, interrompida 

quando chega a um contorno especial. Na Figura 20 (b) tem-se um desenho esquemático 

representando as diferentes junções triplas em função do número de contornos especiais 

presentes. 
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Figura 20 – (a) Esquema ilustrativo de uma rede de contornos de grão em material 
policristalino, onde a multiplicação de contornos baixo-CSL favorece a quebra na 
conectividade dos contornos do tipo RHAB, e (b) esquema representativo dos quatro 
tipos de junções triplas possíveis e sua classificação (Adaptado de [25]). 

 

De acordo com Reed e Schuh [108], a distribuição das junções triplas na rede 

cristalina de metais CFC, por tipo, ocorre de acordo com os gráficos apresentados na 

Figura 21, conforme a fração de contornos CSL baixo-Ʃ aumenta. Os círculos em 

vermelho são dados experimentais obtidos a partir de varreduras de EBSD, já a linha azul 

é a distribuição provável no caso de uma rede aleatória calculada. Nota-se uma boa 

adequação entre os dados experimentais e a curva teórica apenas no caso das junções 

triplas do tipo 0CSL. A ocorrência das junções triplas dos tipos 1CSL e 3CSL mais 



60 

 

elevada do que o previsto, em detrimento das 2CSL, que estão abaixo da curva teórica. 

Tal fato ocorre, pois, pares de contornos CSL baixo-Ʃ, principalmente as maclas do tipo 

Ʃ3, tendem a se combinar através do mecanismo proposto por Randle [17,24], chamado 

"modelo de regeneração de Ʃ3”, promovendo assim, um aumento na fração de junções 

triplas 3CSL, ou preservação das TJ 1CSL contendo o chamado contorno especial “ponta 

solta”, em detrimento das TJ 2CSL [108]. Segundo Randle, dois contornos Ʃ3 tendem a 

gerar um novo contorno Ʃ9. Este último por sua vez apresenta elevada mobilidade e ao se 

encontrar com outro Ʃ3, pode gerar um Ʃ27 ou ainda, mais provavelmente, um novo Ʃ3. 

 

 

Figura 21 – Distribuição de junções triplas, por tipo, em função da fração de contornos 
especiais CSL baixo-Ʃ. Círculos vermelhos apresentam os dados experimentais a partir 
de análises de EBSD em diferentes ligas CFC. Curva azul apresenta probabilidade 
simulando uma distribuição aleatória de RHAB (Adaptado de [108]). 
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2.8. Efeito de DCCG modificada na precipitação de fases e 
propriedades mecânicas de ligas CFC 

Em aço inoxidável austenítico 304, Kurban et al. [109] verificaram um aumento 

da fração de contornos resistes à segregação de boro e à precipitação de carbonetos 

quando o aço era processado termomecanicamente para aumento da fração de contornos 

especiais do tipo Ʃ3n (ou “grain boundary engineered”). Este fato corrobora o que Zhou 

et al. [110] atesta: 97% dos contornos de grão do tipo CSL 1<Ʃ≤29 ficaram imunes à 

precipitação de carbonetos, enquanto apenas 16-24% de contornos aleatórios do tipo 

Ʃ>29 se apresentaram imunes à sensitização. Segundo os autores não houve precipitação 

de carbonetos em contornos de baixo ângulo do tipo Ʃ1, bem como em contornos de 

macla coerentes do tipo Ʃ3. Apenas os contornos Ʃ3 incoerentes apresentaram baixa 

percentagem de carbonetos.  

Em 1998, Trillo e Murr [111,112] estudaram a precipitação de carbonetos do tipo 

M23C6 em aço inoxidável austenítico 304 com diferentes teores de carbono. A 

precipitação de carbonetos ocorre inicialmente em contornos aleatórios de alto ângulo, e 

em seguida nos segmentos de macla incoerente, não havendo registro de nenhuma 

partícula precipitada em maclas coerentes para nenhum dos percentuais de carbono 

estudados. Segundo os autores, haveria uma energia interfacial crítica para que a 

precipitação intergranular ocorresse, e esta energia crítica estaria na faixa entre a energia 

relacionada a maclas coerentes (onde a precipitação não ocorre) e a energia associada a 

maclas incoerentes (onde há precipitados). Ademais, o grau de deformação prévia do 

material também aumenta a faixa de ângulos de misorientação em que ocorre 

precipitação. 

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

fase β (Al3Mg2) em uma liga Al-Mg utilizando mapas de orientação gerados através da 
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técnica de precessão (PED – precession electron diffraction) em microscópio eletrônico 

de transmissão com aquecimento in situ. Os autores contestaram afirmações anteriores 

que vinculavam a precipitação de fase β apenas em contornos de alto ângulo, e além disso, 

puderam observar a precipitação preferencial de β em contornos de baixo ângulo, porem 

o crescimento das partículas nestes contornos era limitado a um tamanho máximo. 

Partículas de β precipitadas em contornos de alto ângulo cresciam de forma ilimitada. 

Devido à complexidade inerente ao papel dos carbonetos intergranulares em 

superligas a base de Ni, a precipitação de carbonetos em relação à DCCG vem sendo 

estudada por alguns autores nos últimos anos. Sabe-se que, dependendo da estequiometria 

do carboneto, sua morfologia, tamanho e distribuição ao longo dos contornos de grão, 

esta fase pode ser benéfica às propriedades mecânicas destas superligas, seja inibindo a 

migração dos contornos ou impedindo a movimentação de discordâncias, ou pode 

antecipar a fratura frágil intergranular caso carbonetos sejam formados como cadeias 

continuas ao longo dos contornos de grão. Por exemplo, a precipitação intergranular de 

carbonetos reduz a susceptibilidade a corrosão sob tensão das superligas de Ni quando 

expostos a ambiente aquoso, por exemplo em reatores do tipo PWR. Já em ambiente 

ácido, a precipitação intergranular causa redução  de Cr nas adjacências do contorno, e a 

matriz de Ni fica mais suscetível a diluição 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 solidificação direcional, contendo um contorno de grão com ângulo 

de misorientação definido como 4º, 8º e 13º. Após processo de fabricação dos bicristais, 

todos passaram pela mesma rota de TT incluindo solubilização e envelhecimento em duas 
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etapas. As amostras com diferentes tipos de interface foram ensaiadas até a ruptura a 

800oC com carga constante de 750MPa, e analisadas por microscopia eletrônica de 

varredura e transmissão. Os autores observaram que o tempo de ruptura decresceu 

abruptamente quando o ângulo de misorientação entre os cristais aumentava de 8 para 13 

graus, chegando bem próximo a 0 horas. Os contornos com diferentes ângulos foram 

observados e percebeu-se que a quantidade de carbonetos com tamanho inferior a 0,5 μm 

diminui com o aumento do ângulo de misorientação e em contrapartida, a quantidade de 

carbonetos maiores do que 1,3 μm aumenta com o aumento do ângulo de misorientação. 

Tal fato sugere que os carbonetos do tipo M23C6, menores e mais frequentes em contornos 

com ângulo de 4º, são benéficos e prolongaram o tempo de ruptura da liga de Ni, enquanto 

os carbonetos do MC, maiores e mais frequentes em contornos com ângulo de 13º, 

levariam a ruptura precoce das amostras ensaiadas. Além disso, 20 carbonetos do tipo 

MC foram analisados quanto a sua relação de orientação (RO) preferencial com a matriz 

e observou-se que 45% dos carbonetos tinham uma RO preferencial especifica, enquanto 

os outros 55% de partículas apresentaram 4 outros tipos diferentes de orientação. Este 

estudo focou em contornos de baixo ângulo e o efeito na precipitação e morfologia de 

diferentes tipos de carbonetos no tempo de ruptura. Contornos de alto ângulo e suas 

especificidades não foram abordados [115]. 

Telang et al. [116] calcularam a energia de contorno de grão efetiva (EGBE) ou 

média das condições solubilizada (SA) e processada termomecanicamente (TMP) para 

aumento da fração de contornos especiais na liga 600. De acordo com o cálculo, a liga 

solubilizada tem aproximadamente o dobro da EGBE da liga processada, o que é 

condizente com a densidade de contornos especiais do tipo CSL em SA (~38%) e TMP 

(~73%). Assumindo que a nucleação e crescimento de carbonetos ricos em Cr depende 

da energia de contorno de grão media da liga e de seu tamanho médio de grão, é verificado 
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que na condição TMP, com menor EGBE, até mesmo os contornos de alto ângulo (HAB) 

apresentaram menor quantidade de carbonetos e menor grau de redução de Cr. Mesmo 

citando que os contornos de alto ângulo são mais suscetíveis a precipitação desta fase por 

serem sítios de mais alta energia associada quando comparado aos contornos do tipo CSL. 

Medeiros et al. [35] estudaram o efeito de diferentes rotas de processamento 

termomecânico em chapas de Inconel® 718 no âmbito da engenharia de contorno de grão. 

Os autores obtiveram resultados em termos do aumento de fração de Ʃ3n a níveis 

superiores a 63%, concomitante com a manutenção de estrutura de grãos refinada. A 

precipitação controlada de δ não influencia na distribuição característica de contornos, e 

ainda impede o crescimento de grão que ocorre comumente durante processamento 

termomecânico [117]. 

Um estudo semelhante foi encontrado na literatura a respeito da precipitação 

intergranular da fase δ em uma liga teste Ni-12Nb-3Fe: Ida et al. [118] afirmam que o 

efeito do grau de misorientação dos contornos na precipitação da fase δ leva a 

precipitação constante independente do ângulo de misorientação θ, quando θ >15o, sendo 

a precipitação nula em contornos com θ < 15o. Contudo, a fração de área de contornos de 

alto ângulo coberta por precipitados quando θ >15o dispersa significativamente, variando 

entre 30% e 100% de contornos cobertos por δ. Os autores não explicam esta dispersão e 

não abrangem sua análise particularizando os diferentes tipos de contornos de alto ângulo. 

A influência do plano dos contornos de grão na precipitação e crescimento da fase δ 

intergranular estaria relacionada a proximidade deste plano com o plano de hábito desta 

fase. Ou seja, caso o plano de hábito da fase δ (planos da família {111} em γ [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 vê-se uma 

micrografia de MET em campo claro evidenciando a precipitação de agulhas de fase δ 
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num contorno de grão, onde, por não encontrar uma variante adequada do seu plano de 

hábito, paralela ao plano do contorno, acaba por causar a migração da interface levando 

ao aspecto serrilhado irregular.  

 

Figura 22 – Precipitados de fase δ em um contorno de grão, ,crescendo em direção à 
matriz de um dos grãos vizinhos e causando efeito de serrilhado na interface (Adaptado 
de [40]). 

 

2.9. Fenômenos de fragilização intergranular e o efeito da DCCG  

Quanto ao meio de operação, a liga 718 comumente está relacionada a falhas 

associadas a corrosão sob tensão, fragilização por hidrogênio, fragilização dinâmica ou 

fratura intergranular assistida pela oxidação (OAIC – oxidation assisted intergranular 

cracking), entre outros fenômenos principalmente resultantes de mecanismos de 

degradação intergranular. Estes são conhecidos na literatura como fenômenos de falha 

assistida pelo ambiente (environmentally assisted cracking). Na Figura 23 está 

apresentado um esquema representativo da ação do ambiente na fragilização do material, 

listando as etapas que podem ou não envolver reações químicas (itens 2 e 8), dependendo 

do meio. 
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Figura 23 – Desenho esquemático, com etapas do processo de fragilização do material 
submetido a um ambiente agressivo. 

 

A corrosão sob tensão é um fenômeno comum a aços inoxidáveis e superligas de 

Ni, onde o metal está sujeito a tensão trativa aplicada e/ou tensão trativa interna residual 

e em ambiente agressivo. Se trata do principal mecanismo de falha em ligas de Ni usadas 

em reatores nucleares de água primária (pressurized water reactor – PWR) [119]. Pode 

ou não ser assistida por radiação. Leonard et al. [28] estudaram a liga 718 submetida à 

dois ciclos de 24 meses sob radiação de nêutrons em taxa e temperatura de 0,14 dpa e 317 

ºC, respectivamente. Análises por EBSD da região das trincas mostraram que: i) não 

houve propagação transgranular; ii) não houve propagação ao longo de contornos de 

baixo ângulo (de 5-10º de desorientação) e apenas cerca de 3-4% das trincas propagaram 

ao longo de contornos especiais de macla do tipo Σ3; iii) as trincas são interrompidas em 

pontos triplos especiais, contendo contornos de baixo ângulo ou maclas. Algumas destas 

informações estão consolidadas na Figura 24. A região da trinca apresentou indícios de 

elevada deformação plástica concentrada, como linhas de discordâncias e maior 

densidade de maclas de deformação. Assim, o acúmulo das discordâncias nos contornos 

de grãos, concomitante à oxidação preferencial desta região, resultou no endurecimento 
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localizado e perda da capacidade de acomodar a deformação nesta região, iniciando a 

trinca e facilitando sua propagação através de um mecanismo de corrosão sob tensão 

assistida por irradiação. 

 

 

Figura 24 – (a) Análise por EBSD da região trincada, mostrando característica 
intergranular da propagação da trinca. Análise estatística da distribuição dos contornos 
(b) no volume do material afastado das trincas, evidenciando uma distribuição normal, 
e um pico nos contornos especiais do tipo Σ3 com densidade maior que 45%; e (c) na 
região intergranular trincada, evidenciando que não houve propagação de trincas em 
contornos com menos de 10º de orientação e apenas 3-4% das trincas propagaram ao 
longo de contornos especiais (Adaptado de [28]). 

 

No caso de ambientes com presença de oxigênio e, em geral, ativação térmica, o 

fenômeno de fragilização dinâmica (ou dynamic embrittling), onde o elemento 

fragilizante atinge a área de concentração de tensões à frente da ponta da trinca 

primordialmente por difusão intergranular, é conhecido como OAIC. Particularmente nas 
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ligas de níquel, o filme superficial protetor é geralmente formado de óxidos de cromo e 

alumínio. Na liga 718, a resistência a oxidação é mantida até 650 °C. A partir desta 

temperatura, o oxigênio difunde mais intensamente através do filme protetor, chegando 

ao metal a difusão é preferencialmente pelo contorno de grão, culminando na oxidação 

intergranular que, em última análise, afeta sua ductilidade, resistência à fadiga e à fluência 

[69,120–122]. 

Apesar da fenomenologia envolvida no OAIC não ser completamente estabelecida 

na literatura, existem algumas teorias propostas para o processo de fragilização 

intergranular pelo oxigênio na liga 718. Alguns autores sugerem que, em temperaturas 

elevadas, ocorre segregação de Nb nos contornos de grãos próximos à superfície do 

material, em paralelo à decomposição de carbonetos de nióbio. Através da difusão, o 

aumento da disponibilidade de Nb na superfície, de grande afinidade química pelo 

oxigênio, resultaria na formação de oxido frágil de Nb (Nb2O5) nos contornos, 

culminando na fratura frágil intergranular [69,123–125]. Ainda, Pfaendtner e McMahon 

[126] propuseram que, na realidade, a difusão acelerada de oxigênio na ponta da trinca, 

assistida pela concentração de tensão na região, levaria à decoesão dos contornos de grão, 

responsável pela fratura.  

Pancou et al. [121] observaram a ocorrência do efeito PLC em ensaios de tração 

a 450 °C, com fratura transgranular, e a 650 °C ocorreu fratura intergranular assistida por 

oxidação em seus CPs. Os autores estudaram a liga 718 obtida por fusão a laser e afirmam 

que, os modos de fratura ocorreram de maneira análoga com os modos de fratura obtidos 

para a liga 718 fabricada por outros métodos como a laminação a frio, apesar das típicas 

diferenças microestruturais. Por isso, eles concluem que parâmetros microestruturais, 

como TG, distribuição e morfologia das fases secundarias, etc., não interagem de maneira 

determinante com os mecanismos de fratura. Sanviemvongsak et al. [127] estudaram a 
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oxidação estática da liga 718, não assistida por deformação, em exposição prolongada ao 

ar a 850°C. Foi feita medida da camada externa de óxido, bem como caracterização por 

análise de imagens da oxidação intergranular, partindo da superfície exposta do material. 

A natureza dos óxidos foi obtida por análise química quantitativa via EPMA (electron 

probe microanalyser). As amostras com maior TG, menor percentual de maclas e 

contornos especiais baixo-Ʃ apresentaram camadas mais espessas de óxidos nos 

contornos de grão. O mecanismo para oxidação intergranular foi proposto, relacionando 

a cinética do fenômeno à difusão do oxigênio através dos contornos de grão ou da 

interface oxido/metal e à difusão do alumínio pela rede cristalina. Para contornos 

especiais, os autores verificaram difusão intergranular mais lenta. 

A correlação entre OAIC e o efeito PLC foi estudada por alguns autores na liga 

718 envelhecida em duplo estágio [69,71]. Verificou-se que o modo de fratura muda de 

dúctil transgranular para frágil 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 ocorrência de serrilhado do tipo 

C na curva plástica apenas a partir da queda na temperatura. Assim, Fournier et al. [69] 

concluíram que acima de 500 °C a susceptibilidade da liga 718 à fragilização pelo 

oxigênio aumentou e o efeito da atmosfera e da baixa taxa de deformação (~10-7 s-1) 

levaram à fratura frágil intergranular. Ao contrário, abaixo desta temperatura a fratura foi 

puramente transgranular e o efeito do ambiente foi anulado.  
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Figura 25 – Curva tensão versus deformação de engenharia da liga 718, referente a 
ensaio conduzido em atmosfera comum com taxa de deformação de 5x10-7 s-1. Até 4% de 
deformação o ensaio foi conduzido a 500 °C, depois a 470 °C até ruptura (Adaptado de 
[69]). 

 

Rezende [128] verificou também a ocorrência do efeito PLC e OAIC em faixas de 

temperaturas especificas na liga 718 submetida a duplo envelhecimento. Os ensaios 

apresentados na Figura 26 foram feitos em taxa de deformação ligeiramente mais 

acelerada que o trabalho de Fournier (~10-4 s-1), e mostram a variação na tensão limite de 

escoamento e deformação com a temperatura de ensaio. Não houve uma faixa estreita de 

temperaturas na transição do modo de fratura, mas somente após a faixa de ocorrência do 

efeito PLC é que se iniciou a manifestação do OAIC. No gráfico da Figura 26 observa-se 

que a partir da temperatura de 650 °C, com o início da manifestação do OAIC, começa a 

degradação da σLE concomitantemente com a redução na ductilidade. Na Figura 27 estão 

apresentadas fractografias de MEV observadas por Rezende a 650 °C e a 750°C, com 

evidências do caráter intergranular de algumas das regiões dos corpos de prova (CPs). 
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Figura 26 – Resultados dos ensaios de tração em diferentes temperaturas da liga 718 
duplo-envelhecida, mostrando a faixa de temperaturas em que se observou a ocorrência 
do DSA com serrilhados do tipo A e B, e a faixa de ocorrência do OAIC (Adaptado de 
[128]). 

 
(a)                                                            (b) 

 
(c)                                                         (d) 

Figura 27 – Análise fractográfica via MEV/SE de CPs ensaiados em tração a 650 °C, 
em (a) e (b), e a 750 °C, em (c) e (d). 
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Yamaura et al. [129] estudaram a resposta em oxidação de uma liga binaria 

policristalina de Fe-Ni. Análises de EPMA evidenciaram intensa oxidação intergranular 

em contorno de alto ângulo e alta energia quando o material foi exposto a atmosfera rica 

em O2 por 5 h a 1000 °C. Já contornos de baixo-Ʃ apresentaram alta resistência a 

oxidação, especialmente os contornos de macla. Na Figura 28 estão apresentadas duas 

regiões de uma mesma amostra, sendo em (a) evidenciado um contorno de alto ângulo e 

alta energia, com espessa camada de óxido. A varredura em linha mostra enriquecimento 

de Fe na região do contorno, e a análise de EPMA classifica como óxido a base de Fe. 

Em (b), vê-se um contorno especial baixo-Ʃ sem oxidação [129].  

 

 

Figura 28 – Micrografias obtidas através de MEV com análise quantitativa de elementos 
via EPMA (varredura em linha – linescan), de amostra de liga Fe-Ni submetida a 
atmosfera rica em O2 a 1000 °C por 5h. Em (a) observa-se um contorno aleatório de algo 
ângulo (RHAB), com espessa camada de óxido de Fe. Em (b) observa-se um contorno 
especial baixo-Ʃ de baixa energia associada, sem ocorrência de óxido (Adaptado de 
[129]). 

 

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

oxigênio através de diferentes tipos de contornos de grão em bicristais de alumina (α-
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Al2O3). Os autores compararam a difusividade de O em contornos Ʃ31, Ʃ21 e Ʃ7 e 

observaram que a maior difusividade ocorreu no contorno Ʃ31, ou seja, um RHAB com 

Ʃ>29 e alta energia associada. Porém, para os outros contornos baixo-Ʃ, a difusividade 

do O variou de acordo com o plano do contorno. Os valores foram os mesmos tanto para 

Ʃ7 quanto para Ʃ21 nos casos em que o plano do contorno era o mesmo. Ou seja, além 

da característica do contorno e sua densidade recíproca, sua estrutura atômica também é 

determinante para a difusividade do O. 

Outros autores estudaram a liga 718 em particular, em condições de fragilização 

dinâmica através de ensaios de flexão de quatro pontos a 650 °C [131–133]. Estes estudos 

verificaram que o processo de oxidação e a taxa de propagação das trincas intergranulares 

assistidas por oxidação dependem, além da pressão parcial de oxigênio na atmosfera e da 

temperatura, da característica do contorno. Os autores propõem, então, que, na liga 718, 

a difusividade intergranular do oxigênio em contornos CSL baixo-Ʃ é várias ordens de 

grandeza menor que em contornos aleatórios de alto ângulo. A liga processada para 

aumento da densidade de contornos especiais se apresenta bem menos sensível ao 

fenômeno de fragilização dinâmica do que a liga processada de maneira tradicional. 

Krupp et al. [132] evidenciaram que o tempo de incubação da trica intergranular frágil 

antes da fratura em ensaios de flexão a 650 °C é maior para as amostras de liga 718 

processadas para aumento da fração de contornos especiais (TMP). Na análise 

fractográfica do material como recebido, com menor fração de contornos especiais 

observou-se fratura frágil, e a superfície de fratura da amostra com fração de Ʃ superior 

apresentou elevado grau de ductilidade. Adicionalmente, a exposição da liga 718 ao ar 

por 30h a 900 °C mostrou que os contornos de macla do tipo Ʃ3 foram imunes a oxidação 

intergranular [134]. 
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Kumar Das e Shoji [135] estudaram o processo de iniciação da oxidação de uma 

liga binaria CFC de Fe-Cr através de diferentes tipos de contornos de grão (Ʃ3, Ʃ5 e 

RHAB), partindo da superfície em ambiente aquoso a 280 °C e pressão atmosférica, por 

simulação molecular dinâmica. Foi verificado que o nível de desordem na estrutura dos 

RHAB permitia a absorção de moléculas de agua, que ali se dissociavam em íons de H e 

O. Ao contrário do H, que se difundia rapidamente através de interstícios e vacâncias na 

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

3.1. Material  

Para realização deste trabalho foram utilizadas amostras retiradas de chapa 

comercial laminada a quente, com 1,0 mm de espessura inicial, fornecida pela Special 

Metals. A análise de composição química, feita por espectroscopia de plasma, está 

apresentada na Tabela 5 a seguir, e segue a norma UNS N07718 / AMS 5596M referente 

a liga de níquel 718. 

Tabela 5 – Composição química do material de partida. 

Elemento Ni Cr Fe Nb Mo Al Ti Co 

% peso Bal. 18,45 18,71 5,06 2,92 0,56 1,01 0,11 

Elemento Ta Mn Si B C S P Cu 

% peso 0,02 0,06 0,09 0,004 0,04 0,002 0,007 0,02 

 

3.2. Tratamentos termomecânicos 

O material de partida foi submetido a diferentes tratamentos termomecânicos 

conforme apresentado no fluxograma da Figura 29. Este fluxograma institui a 

nomenclatura das amostras retiradas para caracterização (siglas em vermelho). 
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Figura 29 – Fluxograma com as rotas de processamento às quais o material de partida 
foi submetido, apresentando a nomenclatura das amostras adotada ao longo desta tese. 
As Rotas A e B, de laminação 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 óptica (MO) 

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

quatro linhas de processamento com objetivos particulares: 

 Rota δ – a chapa CR foi solubilizada em temperatura super-solvus de δ a 1050 °C por 

30 min, e retirada a amostra SOL para caracterização microestrutural de referência 

em termos da mesotextura, sem precipitados de δ e sem passar por laminação a frio. 

Em seguida, a chapa foi submetida a superenvelhecimento a 900 °C por 2, 4, 6 e 24 h 

(amostras SOL-SE), objetivando a caracterização microestrutural da evolução da 

precipitação intergranular da fase δ de baixa temperatura (com morfologia acicular), 

em função da distribuição característica de contornos de grão (DCCG); 

 Rota A – o objetivo desta rota de laminação a frio foi a manipulação da DCCG 

promovendo conjuntamente o aumento na densidade de contornos especiais e da 

fração volumétrica de fase δ, baseado no estudo de Medeiros et al. [35]. Envolveu 

uma única etapa de deformação a frio intensa (60% de redução) e posterior 

solubilização em temperatura sub-solvus de δ 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 e 96 h), para 

caracterização da evolução da precipitação intergranular de fase δ de alta 

temperatura (morfologia globular) com respeito à 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 avaliação do comportamento mecânico a 

frio e a quente em ensaios de tração. 
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 Rota B – rota de processamento iterativo para manipulação da DCCG, cujo objetivo 

foi aumentar a fração de contornos especiais de baixa energia, mantendo baixa fração 

volumétrica de fase δ [35].  Envolveu um passe de laminação a frio de 40% de 

redução, seguido de solubilização super-solvus de δ (1050 °C) por 30 min e quatro 

passes de laminação a frio (~10%) alternado com solubilização em temperatura sub-

solvus (975 °C) por 15 min. Último passe de redução a frio foi sucedido por 

solubilização por 1h na mesma temperatura e posterior duplo envelhecimento como 

na rota nuclear (amostra RB-DE). Foi realizada caracterização das propriedades 

mecânicas a frio e a quente através de ensaios de tração. 

 Rota Nuclear – esta é a condição comercial usada como referência para comparação 

das propriedades mecânicas em tração, tanto a frio quanto a quente, com as amostras 

RA-DE e RB-DE. A chapa CR foi submetida a TT de solubilização em temperatura 

sub-solvus de δ a 975 °C por 1 h 15 min e duplo envelhecimento segundo rota nuclear, 

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

 

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

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

escolhidas para obtenção de diferentes morfologias e frações volumétricas de fase δ 

intergranular, visando estabelecer a correlação entre a evolução da sua precipitação e o 

tipo de contorno ou junção tripla onde ocorre. Na Figura 30 está 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 exposição, marcados com estrelas vermelhas. Os círculos pretos são resultados 

do trabalho do autor citado. 
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As análises realizadas para cada uma das amostras estão indicas em azul, no 

fluxograma da Figura 29. Os valores de TG (tamanho médio de grãos), %δ (fração de 

área de fase δ) e %Ʃ (fração de comprimento dos contornos especiais) foram obtidos 

através de tratamento dos dados de EBSD, utilizando o software MTEX. A proporção 

#δ/Ʃ foi calculada com base na quantidade de precipitados de δ em relação ao tipo de 

contorno onde precipitaram, também a partir da análise dos mapas de EBSD. Os 

procedimentos experimentais de caracterização por microscopia são detalhados no 

subitem 3.4. 

A espessura final das chapas após processamento pelas rotas A e B foi de 

aproximadamente 0,4 mm. Assim, para fins de comparabilidade entre os ensaios 

mecânicos, as amostras na condição de referência, submetida a TT pela rota nuclear 

(SOL-DE), foram ensaiadas na espessura mais próxima possível dentre as chapas 

comerciais disponíveis, de 0,3 mm. Uma das possíveis aplicações para chapas finas de 

liga 718 na indústria nuclear é na fabricação de grades espaçadoras dos elementos 

combustíveis em reatores nucleares do tipo PWR. Estas grades são fabricadas com chapas 

de espessura aproximada de 0,365 mm. 

As etapas de laminação a frio foram realizadas em um laminador de bancada 

reversível de marca FENN, no laboratório de tratamentos térmicos da COPPE/UFRJ. A 

direção de laminação (DL) a frio foi a mesma utilizada pelo fabricante das chapas na 

laminação a quente e foi registrada em todas as amostras, a fim de permitir correta análise 

por microscopia de orientação e ensaios mecânicos, que foram realizados ao longo da DL. 

Para os TTs foi utilizado um forno marca Carbolite CWF 1300 do mesmo laboratório. 
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Figura 30 – Diagrama TTT adaptado de Beaubois et al. [136]. Os círculos pretos são os 
dados do autor citado. As estrelas vermelhas representam os tempos de 
superenvelhecimento para precipitação de fase δ em cada temperatura, adotados no 
presente trabalho (SOL-DE: 900 °C → δ de baixa temperatura, e RA-DE: 975 °C → δ de 
alta temperatura). 

3.3. Ensaios mecânicos 

3.3.1. Ensaios de tração a frio e a quente 

Os ensaios de tração foram conduzidos em máquina de tração universal da marca 

EMIC, modelo DL 10000, do laboratório de Propriedades Mecânicas da COPPE/UFRJ.  

Para os ensaios à quente, foi acoplado à máquina um forno tubular da marca Instron. Os 

CPs submetidos à tração uniaxial foram usinados por eletro-erosão a partir das chapas de 

espessura entre 0,3 e 0,4 mm, e sua forma e dimensões estão representadas em um 

imagem esquemática mostrada na Figura 31, segundo norma ASTM E8/E8M − 15a.  

Os ensaios mecânicos foram realizados em temperatura ambiente 

(aproximadamente 25°C), e à quente, em temperatura de 650°C. A taxa de deformação 

imposta em ambas as condições de ensaio foi de 3,2x10-4s-1. A temperatura escolhida para 
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os ensaios a quente teve como base, principalmente, os resultados de Rezende [128] onde 

observou-se a propensão da liga 718 envelhecida ao fenômeno de fragilização por OAIC. 

Esta é uma temperatura crítica em aplicações industriais, sendo o limite até o qual a liga 

ainda apresenta boa resistência mecânica e à oxidação, apesar de estar relacionada a 

eventos de falha prematura por oxidação intergranular. 

Durante os ensaios a quente, a temperatura foi monitorada por um termopar 

próximo ao corpo de prova, fixado no objeto lançador que faz a inserção da amostra no 

interior do forno. Os ensaios foram repetidos três vezes para cada condição de tratamento 

termomecânico estudada. Os CPs sofreram encharque de 5 min antes dos ensaios devido 

a espessura muito reduzida dos mesmos, correspondendo ao tempo entre a estabilização 

da temperatura de 650 °C no interior do forno após inserção do lançador e o início dos 

ensaios. Os testes foram realizados sob vácuo mecânico de 3x10-2 mbar, com o objetivo 

de minimizar a influência do fenômeno de oxidação nos resultados.  

 

 

Figura 31 – Desenho esquemático do CP de tração cortado a laser a partir das chapas 
estudadas no sentido longitudinal à direção de laminação (medidas em mm). 
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3.4. Análises por microscopia 

3.4.1. Microscopia óptica e eletrônica de varredura 

Para as análises microestruturais, as chapas foram cortadas na direção 

longitudinal, lixadas de 100 até 1200 mesh e polidas com pasta de diamante de 6, 3 e 1 

μm. Após polimento, o ataque metalográfico foi realizado com a solução Marble, cuja 

preparação envolve 4 g CuSO4 + 20 mL HCl + 20 mL H2O. A solução foi aplicada através 

de pincelamento na superfície polida das amostras por 10 a 25 segundos.   

As micrografias foram obtidas em um Microscópio Óptico (MO) Olympus GX-

70, do Núcleo Multiusuário de Microscopia, e um Microscópio Eletrônico de Varredura 

(MEV) Tescan Vega3, do Núcleo de Microscopia Eletrônica, ambos na COPPE/UFRJ. 

Este último, fora utilizado com 20 kV de voltagem de aceleração e 11 mA de intensidade 

do feixe.  

Para caracterização microestrutural, as micrografias de MEV foram obtidas 

através do detector de elétrons retroespalhados (BSE) e distância de trabalho de 9 mm, a 

fim de se obter um contraste de fases por número atômico (Z). Já para caracterização 

fractográfica, quando uma maior profundidade de foco se faz necessária para análise da 

topografia da superfície de fratura não polida dos CPs após ensaio de tração, a voltagem 

de aceleração dos elétrons foi a mesma, porém a distância de trabalho utilizada foi de 11 

– 15 mm e o modo de obtenção de imagens através do detector de elétrons secundários 

(SE). No MEV também foi realizada análise semi-quantitativa de elementos químicos 

para identificação das fases observadas utilizando detector específico para espectrometria 

de dispersão 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 obtenção das medidas 
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relativas às trincas, tamanho de precipitados, bem como montagem de alguns campos 

para visão mais ampla da região de interesse. 

3.4.2. Difração de elétrons retroespalhados 

Para a difração de elétrons retroespalhados (EBSD), após o polimento 

metalográfico até a pasta diamante de 1 μm, as amostras foram polidas em politriz 

automática por 1 hora em solução de sílica coloidal de 0,05 μm diluída em peróxido de 

hidrogênio (1/1). Esta etapa foi executada no Laboratório de Metalografia do Centro de 

Pesquisas da Eletrobrás (CEPEL). 

As análises de EBSD, para fins de caracterização por microscopia de orientação 

(orientation imaging microscopy – OIM), foram realizadas no Laboratório de 

Nanotecnologia no Centro Brasileiro de Pesquisas Físicas (LABNANO/CBPF). O 

equipamento utilizado foi um microscópio eletrônico de varredura JEOL 7100F com 

canhão de emissão de campo (MEV/FEG), equipado com detector de difração de elétrons 

retroespalhados Nordlys X-MAXN 80 e sistema Oxford de aquisição.  

A base de dados do sistema Oxford foi alimentada com os dados cristalográficos 

da matriz de Ni e da fase δ (Ni3Nb – DOa), incluindo parâmetros de rede cristalina, space 

group e tipo de estrutura, a fim de permitir a correta indexação da fase e da matriz pelas 

linhas de Kikuchi [137]. A identificação das fases durante a varredura de EBSD evita 

falhas típicas do cálculo de fração de área através de análise de imagens de MEV. Este 

último frequentemente se baseia no contraste por número atômico obtido através de 

imagens em modo de elétrons retroespalhados (BSE), o que induz a possíveis erros com 

relação a identificação dos carbonetos de nióbio e da fase δ, que apresentam tons de cinza 

similares nesse modo de imagem. Contudo, a correta indexação da fase fica limitada à 

resolução 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 

aceleração, 14 nm de diâmetro do feixe, distância de trabalho de 15 mm e 0,1 a 0,05 μm 

de step size dependendo da resolução necessária. A definição do step size foi feita em 

função do tamanho médio das partículas da fase δ e do tempo de uso viável do 

microscópio, tendo em vista que um menor step size permite melhor resolução para 

partículas mais finas e precisão na varredura, mas, em contrapartida, aumenta 

consideravelmente o tempo de cada varredura, para uma mesma área. O limite de tempo 

para cada varredura foi definido como 17 horas, o que, para algumas condições, teve 

como consequência uma menor amostragem ou número 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 

obtenção dos dados de EBSD, o que garantiu que o processo de preparação das amostras 

induziu a baixa deformação superficial. 

O pós processamento dos dados obtidos em cada varredura foi feito utilizando a 

extensão open source MTEX® v.5.1.1 [138] do software MATLAB® v.R2018b. A 

caracterização da DCCG, através da determinação da fração e distribuição dos contornos 

de grão do tipo CSL (3<Ʃ<29), primordialmente do tipo Ʃ3n (Ʃ3 + Ʃ9 + Ʃ27), foi baseada 

no critério de Brandon, onde a variação da misorientação considera Δθ ≤ 15°Ʃ-1/2 [139]. 

A análise estatística foi feita baseada na fração de comprimento de contornos, de modo 

que a medida obtida se refere ao comprimento do contorno de grão CSL em questão, 

dividido pelo comprimento total de contornos na varredura.  Todos os contornos não-CSL 

com ângulo de misorientação θ > 10° foram classificados como contornos de grão 

aleatórios de alto ângulo (RHAB). Os contornos com θ < 10°, classificados como 

contornos de baixo ângulo, não foram considerados nas análises quantitativas. Para todas 

as condições estudadas, a fração total de comprimento dos contornos do tipo baixo-Ʃ, Ʃ3, 
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Ʃ5, Ʃ7, Ʃ9, Ʃ11, Ʃ13, Ʃ15, Ʃ17, Ʃ19, Ʃ21, Ʃ25 e Ʃ27 foi medida.  As junções triplas (TJ) 

foram classificadas como: 0CSL (que contém 3 RHABs), 1CSL (que contém 2 RHABs 

+ 1 Ʃ3n), 2CSL (que contém 1 HAB + 2 Ʃ3n) e 3CSL (que contém 3 Ʃ3n) e contabilizadas 

manualmente. A fração de junções triplas se refere ao número de junções triplas da classe 

em questão, dividido pelo número total de junções triplas contidas no mapa analisado. 

Através do MTEX®, foram geradas as figuras de polo invertidas (FPI), os mapas 

de fase através da indexação de δ 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 relação de orientação 

(RO) cristalográfica 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 após ensaios de tração a quente e a frio. 

Para análise estatística dos dados relativos a DCCG e %Ʃ3n, tamanho médio de 

grãos (TG) e fração de área de fase δ (%δ), foram analisados por OIM no mínimo três 

campos de cada condição estudada, em diferentes posições ao longo da seção longitudinal 

das chapas, com área mínima de 10,5x103 μm2.  

Para quantificação do parâmetro #δ/Ʃ, introduzido no fluxograma da Figura 29, 

foram contabilizados mais de 1000 precipitados de fase δ intergranular por condição 

estudada. A correlação com a posição de precipitação foi estabelecida dividindo-as em 6 

categorias: RHAB, contornos especiais do tipo Ʃ3n, junção tripla do tipo 3CSL, 2CSL, 

1CSL ou 0CSL.  

Já as análises por OIM realizadas no material deformado após ensaios mecânicos 

(conforme descrito no subitem 3.3.1), para obtenção das medidas de KAM e FT, foram 

realizadas em posições especificas com relação a direção de aplicação do carregamento e 

a superfície de fratura. O esquema representando os locais de varredura num corpo de 
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prova de tração rompido está apresentado na Figura 32. Todos os CPs ensaiados foram 

analisados por EBSD, com no mínimo duas varreduras, para observação da distribuição 

de deformação no interior dos grãos do material. 

 

 

Figura 32 – Imagem de um CP ensaiado em tração, com detalhe ilustrando as posições 
das varreduras: (a) na parede lateral do corpo de prova e (b) na superfície de fratura. 

 

3.4.3. Microscopia eletrônica de transmissão 

Para caracterização da estrutura de precipitação foram realizadas também análises 

por microscopia eletrônica de transmissão (MET), no LABNANO/CBPF, no microscópio 

eletrônico de transmissão JEOL JEM-2100F.  

A preparação das chapas envolveu afinamento por lixamento em lixa d’água de 

1200 mesh até a espessura de, aproximadamente, 700 µm, quando as chapas foram 

cortadas por punção mecânica em formas de discos de 3 mm de diâmetro. Estes discos 

foram afinados até aproximadamente 70 µm, quando puderam ser inseridos no porta-

amostras do equipamento de polimento eletrolítico Tenupol 5 da marca Struers. Nesta 
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etapa foi utilizado eletrólito composto por metanol (CH3OH) e ácido perclórico (HClO4) 

(9:1), com parâmetros definidos para o processo como: voltagem para perfuração de 20 

V, temperatura -20 °C e fluxo em torno de 20. O tempo total para perfuração variou em 

torno de 1-3 minutos. A observação no MET foi realizada com voltagem de aceleração 

de 200 kV, em modo de campo claro, com utilização do sistema de espectroscopia por 

dispersão de energia de raios X (EDS) Noran Seven, para identificação das fases. 

  



88 

 

4. Resultados e Discussão 

4.1. Caracterização do material como recebido – amostra CR 

A análise metalográfica por microscopia óptica (MO) da superfície longitudinal 

da chapa laminada a quente fabricada na liga 718, na condição como recebida, está 

apresentada na Figura 33. Conforme indicado no fluxograma da Figura 29, a amostra 

nesta condição foi nomeada como CR. A micrografia revela grãos equiaxiais, bem como 

carbonetos do tipo (Nb,Ti)C [140–142] alinhados em clusters ao longo do sentido de 

laminação a quente. Os carbonetos estão identificados por setas vermelhas e a direção de 

laminação está identificada por seta preta. O tamanho médio de grão do material nesta 

condição é de 14,2±7,2 μm, equivalente ao tamanho de grão ASTM 9,5. 

 

Figura 33 – Micrografia da amostra CR, evidenciando grãos equiaxiais e carbonetos do 
tipo (Nb,Ti)C alongados e em clusters ao longo da direção de laminação (DL) marcada 
com seta preta e carbonetos identificados através de setas vermelhas. Ataque químico: 
Marble (pincelamento entre 10-25seg.). 
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4.2. Caracterização do material superenvelhecido 

Os próximos subitens (4.2.1 a 4.2.3) tratam, respectivamente, da apresentação de 

resultados e discussão sobre a microestrutura e DCCG das amostras SOL, SOL-SE e RA-

SE. A Tabela 6, compilando os dados quantitativos apresentados nos referidos subitens, 

está apresentada ao final do subitem 4.2.3. Em seguida, a discussão a respeito do efeito 

da DCCG na conectividade na rede dos contornos aleatórios está apresentada no item 4.3 

e a discussão especifica sobre a quantificação da ocorrência de fase δ por tipo de contorno 

de grão é apresentada no item 4.4. Em 4.5 está discutida a cristalografia da fase δ, bem 

como sua relação de orientação com a matriz e a metodologia proposta para esta 

caracterização baseada em mapas de EBSD de alta resolução e alto aumento. 

4.2.1. Chapas solubilizadas em temperatura super-solvus de δ – 
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 homogênea e livre de precipitados de δ. Esta 

característica metalográfica está de acordo com o esperado para o TT de solubilização 

acima da temperatura de dissolução da fase δ. A direção de laminação está marcada com 

uma seta preta e a estrutura de grãos equiaxiais fica evidenciada. As partículas claras são 

carbonetos (Nb,Ti)C que se apresentam dispersos na matriz austenítica e estão 

identificados através de setas vermelhas. 
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Figura 34 – Micrografia da amostra SOL obtida através de microscopia eletrônica de 
varredura observada por detector de elétrons retroespalhados (MEV/BSE), onde 
verifica-se a direção de laminação (DL) marcada com seta preta e a presença de 
carbonetos de nióbio e titânio dispersos na matriz, identificados com setas vermelhas. 
Ataque químico: Marble (pincelamento entre 10-25 seg.). 

 

Na Figura 35 estão apresentados mapas de uma região da amostra SOL, gerados 

a partir de dados obtidos com as varreduras de EBSD. Em (a) está a figura de polo 

invertida (FPI) em conjunto com o mapa de orientação dos grãos e em (b) o mapa de 

fases, com a matriz austenítica em branco e sem partículas de fase δ, que estariam em 

verde, caso estivessem presentes na microestrutura. Em ambos estão plotados também os 

diferentes tipos de contornos de grão: em linhas pretas são os contornos aleatórios de alto 

ângulo (RHAB), em linhas vermelhas estão os contornos Ʃ3, em linhas verdes estão os 

contornos Ʃ9, e em azul estão os contornos Ʃ27. 

Após TT de solubilização, o material apresentou uma fração de comprimento de 

contornos especiais do tipo Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27) de 40,0±5,0%, e a fração de comprimento 

de outros contornos baixo-CSL somados (Ʃ5, Ʃ7, Ʃ11, Ʃ13, Ʃ15, Ʃ17, Ʃ19, Ʃ21 e Ʃ25) 

de 4,3±0,7%, equivalente a aproximadamente 10% dos contornos especiais Ʃ3n, como 

pode-se observar na Tabela 6, que compila os resultados de todas as amostra deste grupo. 

A fração de área da fase δ encontrada foi nula e o tamanho médio dos grãos do material 

nesta condição é de 13,4±2,6 μm, também equivalente ao tamanho de grão ASTM 9,5. 

Comparando com a condição das chapas como recebidas (CR), nota-se que o tratamento 

de solubilização não promoveu crescimento de grão. Ruan et al. [143] reportaram o efeito 
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de ancoragem dos contornos de grão 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 difusão de 

tais carbonetos, com o aumento da temperatura.  

 
(a) 

 
(b) 

Figura 35 – Resultados obtidos através dos mapeamentos de EBSD relativos às amostras 
SOL: (a) figura de polo invertida (FPI) e (b) mapa de fases, onde a matriz aparece em 
branco sem precipitação de fase δ. Ambas as figuras apresentam também mapa de 
contornos: RHAB (preto), Ʃ3 (vermelho), Ʃ9 (verde) e Ʃ27 (azul). 
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4.2.2. Chapas solubilizadas e superenvelhecidas a 900 °C – 
amostras SOL-SE 

Após TT de solubilização a 1050 °C por 30 min, as amostras SOL-SE foram 

envelhecidas por períodos de 2, 4, 6 e 24 h em temperatura de 900 °C, com o objetivo de 

estudar o perfil de precipitação intergranular de δ de baixa temperatura, com morfologia 

acicular do tipo Widmanstätten. Micrografias de MEV/BSE evidenciaram esta 

morfologia, e estão apresentadas na Figura 36 e Figura 37. A evolução da fração de área 

da fase δ com o tempo de superenvelhecimento fica perceptível através do ataque 

metalográfico 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, é possível observar casos em que  os precipitados aciculares de δ 

crescem ao longo de alguns contornos e outros casos em que eles crescem em direção ao 

interior dos grãos. De acordo com Ida et al. [118], os casos em que o plano de hábito da 

fase δ (que seriam os planos da família {111} na matriz de Níquel [40]) esteja 

aproximadamente paralelo ao plano do contorno, os precipitados crescem ao longo do 

contorno. Nos casos em que o plano de hábito está inclinado com respeito ao plano do 

contorno onde a fase foi nucleada, a mesma cresce em direção ao interior do grão. O 

efeito de serrilhado no contorno de grão (ou bulging effect), semelhante ao  apresentado 

na Figura 22 e reportado por [40], pode ser observado no detalhe da região ampliada da 

amostra SOL-SE-6h, na Figura 37 (a), devido à presença da fase δ. 
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(a) 

 
(b) 

Figura 36 – Micrografias obtidas por MEV/BSE das amostras (a) SOL-SE-2h e (b) SOL-
SE-4h, evidenciando a evolução da precipitação de fase δ, com morfologia acicular. 
Ataque químico: Marble (pincelamento entre 10-25 seg.). 
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(a) 

 
(b) 

Figura 37 – Micrografias obtidas por MEV/BSE das amostras (a) SOL-SE-6h e (b) SOL-
SE-24h, evidenciando a evolução da precipitação de fase δ, com morfologia acicular. 
Ataque químico: Marble (pincelamento entre 10-25 seg.). 
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A amostra SOL-SE-2h foi também analisada por microscopia eletrônica de 

transmissão, para análise das partículas aciculares de δ, em sua estrutura de precipitação 

do tipo Widmanstätten. Na Figura 38 (a) está uma micrografia de MET em campo claro, 

próxima à borda da amostra, onde se vê um contorno de grão com alguns precipitados de 

δ, marcados com setas brancas. Não foi detectada a presença dos precipitados de γ’ e γ”, 

analogamente ao estudo de Araújo et al. [48] em suas amostras solubilizadas em 

temperatura inferior, a 975 °C. A largura média das três agulhas de δ, que aparecem nesta 

micrografia de MET, é de 40 nm. Na Figura 38 (b), um espectro de EDS em linha na 

posição L1 marcada em verde na micrografia (a), cortando o contorno de grão e o 

precipitado de δ, com a varredura do percentual em massa do elemento Nb. Em (c) tem-

se uma ampliação da região onde foi executada a varredura em linha, transversal ao 

precipitado. Na Figura 38 (d), está o espectro de EDS do ponto P1, marcado em vermelho 

em (a), referente a uma partícula de δ. Já em (e), está o espectro de EDS do ponto P2, 

marcado em azul em (a), típico da matriz austenítica γ.  

A caracterização da DCCG foi feita através das varreduras de EBSD nas 

amostras superenvelhecidas pelos diferentes tempos. Na  Figura 39 estão dispostos mapas 

de fase e contornos de grão obtidos com o tratamento dos dados destas varreduras, 

referente às amostras: (a) SOL-SE-2h, (b) SOL-SE-4h e (c) SOL-SE-24h. Alguns 

precipitados de δ intergranular, em verde, estão marcados com setas pretas, demonstrando 

a metodologia utilizada para identificação e quantificação das informações acerca do 

local de precipitação de δ. 
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Figura 38 – (a) Micrografia de MET em campo claro da amostra SOL-SE-2h, mostrando 
um contorno de grão (CG) e algumas partículas aciculares de δ (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 região da varredura 
apresentada em (B); (d) e (e) Espectros de EDS dos pontos P1 e P2 (marcados em (a)), 
relativos a uma partícula de δ e à matriz, respectivamente. Os principais picos, de Ni e 
Nb, estão identificados. 
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                                  (a)                                                                  (b) 

 
(c) 

Figura 39 – Mapas de fases e de contornos de grão mostrando δ em verde, a matriz γ em 
branco, e os contornos RHAB em preto, Ʃ3 em vermelho, Ʃ9 em verde claro e Ʃ27 em 
azul, para as amostras: (a) SOL-SE-2h, (b) SOL-SE-4h e (c) SOL-SE-24h. 

 

Os dados relativos à evolução da mesotextura com o tempo de envelhecimento 

para as amostras SOL-SE, comparados com a amostra SOL, estão compilados 

graficamente na Figura 40, e estão apresentados na Tabela 6. Na Figura 40 (a) estão as 

medidas da fração de comprimento de contornos do tipo Ʃ3n, que mostram que o 

percentual é crescente até 4h de TT, chegando a aproximadamente 49%. Após 6 h de 

superenvelhecimento ocorre uma queda de aproximadamente 18% na densidade de 

contornos Ʃ3n. Com 24 h de exposição a 900 °C volta a ocorrer o aumento do percentual 

de Ʃ3n, passando a 54%. O aumento gradual da densidade de contornos especiais é típico 
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de material sem deformação prévia, com geração de maclas por recozimento. A tendência 

observada é 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 Ʃ3n com o aumento do volume recristalizado no início do TT. 

Após completa recristalização, com o crescimento dos grãos, também foi observada uma 

queda na fração de contornos especiais conforme os grãos maiores consomem os menores 

e suas maclas. Em seguida, o aumento da fração de contornos especiais, também 

observada pelos autores [144] para tempos mais elevados, foi atribuída a multiplicação 

das maclas para diminuição da energia interfacial total da liga. A particularidade do 

estudo citado está no material previamente solubilizado e livre de partículas de δ, γ” ou 

γ’, submetido a deformação a quente e recristalização dinâmica. O subsequente 

recozimento foi realizado na mesma temperatura da deformação a quente, a 1020 °C. Por 

isso, a cinética observada pelos autores foi mais acelerada, ocorrendo o decréscimo na 

fração de contornos especiais de 45 para 41% entre 150 e 200 s de TT. Após 300 s a 1020 

°C, o percentual de equilíbrio em torno de 60% de Ʃ3n foi atingido [144].  

No material livre de deformação a frio prévia, que é o caso do grupo de amostras 

SOL-SE, a migração de contornos induzida por deformação (MCID) e a recristalização 

não são mecanismos preponderantes, por esse motivo, a força motriz para o aumento na 

fração de Ʃ3n em 24h de superenvelhecimento é a redução da energia interfacial total 

devido a presença de maclas de recozimento durante o processo de crescimento de grão 

[17,145].  

Como aumento do tempo de superenvelhecimento, observa-se o crescimento de 

grão, como demonstrado na Tabela 6, e Figura 40 (b), onde o tamanho médio de grão 

passou de aproximadamente 11 μm em 2h para aproximadamente 14 μm, após 24h de 

superenvelhecimento. Zouari et al. [144] também observaram crescimento de grãos em 
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seus TTs. O refino dos grãos nas primeiras 2h de superenvelhecimento a 900 °C se dá 

devido ao início da precipitação de fase δ na matriz solubilizada, como visto em (c), já 

que este precipitado atua como limitador dos movimento dos contornos [88,146]. Porém, 

com o prosseguimento do superenvelhecimento, este efeito da fase δ passa a ser menos 

determinante. 

  
(a)                                                                       (b) 

 
(c) 

Figura 40 – Comparação gráfica dos valores apresentados na Tabela 6: (a) fração total 
(%) de comprimento de contornos especiais do tipo Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27); (b) tamanho médio 
de grão (μm); (c) fração de área (%) da fase δ para as amostras SOL e SOL-SE. 
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No que tange a fração de comprimento de outros contornos do tipo baixo-CSL 

(Ʃ5, Ʃ7, Ʃ11, Ʃ13, Ʃ15, Ʃ17, Ʃ19, Ʃ21 e Ʃ25), pode-se observar na Tabela 6 que, em 

todas as amostras estudadas, este somatório se manteve inferior a 10% da fração de Ʃ3n, 

o que também corrobora com a afirmação de Randle [17] de que os principais atores do 

modelo de regeneração proposto por ela são as maclas de recozimento Ʃ3, mais moveis e 

consequentemente mais atuantes na migração e combinação dos contornos especiais, 

conforme demonstrado previamente nas Equações 5 e 6. Aust [77] e Palumbo et al. [147] 

afirmaram que a proporção de contornos do tipo Ʃ3 é maior que a de outros contornos 

CSL do tipo 5<Ʃ<25 após TT. E ainda, os autores indicam que há uma microestrutura de 

contornos CSL limitada, ou seja, existe uma fração total máxima de contornos baixo-Ʃ na 

microestrutura dos materiais equivalente a 2/3, ou ~66,7%. 

Quanto à fração de área da fase δ (%) apresentada na Figura 40 (c), observa-se 

tendência crescente com o aumento do tempo de superenvelhecimento. Beaubois et al. 

[136] estudaram a cinética de precipitação da fase δ na liga 718, sem deformação prévia, 

em diferentes temperaturas. De maneira análoga aos resultados obtidos, autores 

observaram uma tendência crescente no percentual de fase δ a 900 °C até 10 h de 

exposição, atingindo aproximadamente 1,5% e sem alcançar uma fração de equilíbrio. No 

presente estudo, verificou-se que o grupo de amostras SOL-SE, também sem deformação 

prévia, não atingiu uma fração de equilíbrio entre 6 e 24 h. Já Azadian et al. [42] verificou 

que, envelhecendo a liga 718 forjada na temperatura de máxima cinética de precipitação 

de δ, a 900 °C, a fração de equilíbrio foi atingida com 20 h de TT. Por sua vez, de maneira 

complementar, Anderson et al. [148] estudaram a precipitação de fase δ intergranular e 

intragranular na liga 718 em forma de chapas, em diferentes temperaturas por 0,5, 2 e 24 

h, sem deformação e sem solubilização prévias. Os autores verificaram que a 900 °C, a 
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fração intergranular de precipitados de δ 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 seção apresenta os resultados da caracterização microestrutural das 

amostras superenvelhecidas após processamento a frio seguindo a rota A, conforme 

descrito no item 3.2. O processamento pela rota A envolve uma única etapa de 

deformação a frio intensa (60% de redução 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 é composta, majoritariamente, por 

precipitados intergranulares de δ com morfologia globular, conhecidos como δ de alta 

temperatura. A evolução 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 δ estão marcados com setas brancas. 

Conforme explorado no subitem 2.2, a morfologia da fase δ muda com a 

temperatura de envelhecimento, de acicular, relativa à fase δ de baixa temperatura, para 

globular, relativa à fase δ de alta temperatura [44,45]. Além disso, como relatado por 

Rongbin et al. [56], o aumento do grau de redução de espessura a frio, acelera a mudança 

na morfologia das partículas de δ de aciculares para globulares. 
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(a) 

 
(b) 

 
(c) 

Figura 41 – Imagens de MEV/BSE das amostras (a) RA-SE-1h, (b) RA-SE-48h e (c) RA-
SE-96h, evidenciando a evolução da precipitação intergranular de fase δ, com 
morfologia globular. 
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Na Figura 42 estão apresentados os mapas de fase e contornos de grão 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 

caracterização da DCCG foi feita com base nestes mapas, que trazem alguns precipitados 

globulares de fase δ intergranular, em verde, marcados com setas ou círculos pretos, 

demonstrando a metodologia utilizada para identificação e quantificação das informações 

quanto à posição das partículas de δ.  
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(a) 

 
(b) 

 
(c) 

Figura 42 – Mapas de fases e contornos de grãos mostrando δ em verde, a matriz γ em 
branco, e os contornos RHAB em preto, Ʃ3 em vermelho, Ʃ9 em verde claro e Ʃ27 em 
azul, para as amostras: (a) RA-SE-1h, (b) RA-SE-48h e (c) RA-SE-96h. 
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 Conforme já comentado, a Tabela 6 compila os resultados das análises 

quantitativas a respeito da evolução da mesotextura com o tempo de superenvelhecimento 

das amostras da rota A. Nota-se que a fração de comprimento de contornos do tipo Ʃ3n é 

elevada nas amostras do grupo RA-SE quando comparado com as amostras SOL-SE, 

desde o início do TT. Apenas a amostra SOL-SE-24h atinge valores de fração de 

contornos especiais mais próximos aos da rota A. Para melhor interpretação, os dados 

relativos às amostras RA-SE estão compilados em gráficos na Figura 43, onde, em (a) 

nota-se que a fração de Ʃ3n apresenta discreta variação 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 Ʃ3n entre 1 h e 48 h de 

superenvelhecimento. 

Uma importante explanação sobre o efeito da pré-deformação se faz necessária 

para compreender a evolução da fração de contornos baixo-Ʃ nas amostras do grupo RA-

SE. A energia armazenada pela deformação a frio intensa, em etapa única, configura 

elevada força motriz para o mecanismo de recristalização, acelerando sua cinética [97]. 

Este fator leva a uma intensa multiplicação de contornos já com tempos baixos de 

superenvelhecimento, por isso, diferentemente das amostras SOL-SE, as amostras RA-

SE apresentam elevada fração de Ʃ3n logo após 1 h de TT. A deformação prévia induz a 

formação de alta densidade de discordâncias, que, por sua vez, têm papel na 

recristalização de materiais CFC de baixa energia de falha de empilhamento, 

consequentemente afetando a multiplicação 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 fração de contornos 

especiais, seguido de decréscimo com o aumento no tempo de exposição, conforme a 
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fração de grãos recristalizados aumenta. Adicionalmente, segundo Kumar et al. [98], a 

multiplicação efetiva dos contornos especiais se dá na etapa de crescimento de grão, após 

completa recuperação nos níveis de deformação interna no material, condizente com o 

posterior crescimento na fração de Ʃ3n observada em ambos os grupos de amostras 

estudados nesta tese, nos tempos máximos de superenvelhecimento estudados. De 

maneira oposta, Chen et al. [94], estudando amostras de Ni puro, solubilizadas, laminadas 

a frio e posteriormente recozidas em diferentes temperaturas, observaram que o 

crescimento de grãos com o aumento da temperatura inibia a multiplicação dos contornos 

do tipo Ʃ3n, reduzindo significativamente o percentual destes contornos no material após 

completa recristalização. 

Quanto à fração de comprimento dos outros contornos baixo-CSL (Ʃ5, Ʃ7, Ʃ11, 

Ʃ13, Ʃ15, Ʃ17, Ʃ19, Ʃ21 e Ʃ25), somados chegam a no máximo 5%, o que é similar a 

todas as condições estudadas, conforme evidenciado na Tabela 6. 

O resultado do tamanho médio de grãos, também apresentado na Tabela 6 e na 

Figura 43 (b), mostra que, após processamento termomecânico pela rota A e 

superenvelhecimento entre 1h e 48h, o tamanho dos grãos se manteve entre 2,5 e 3 μm, 

equivalente ao tamanho de grão ASTM 14. Após 96h, devido ao tempo prolongado de 

exposição à temperatura, houve um aumento neste valor passando a aproximadamente 5 

μm, ou equivalente ao tamanho de grão ASTM 12.  

Na Figura 43 (c) está apresentada a evolução da fração de área de fase δ obtida, 

como detalhado anteriormente, pela indexação desta estrutura cristalográfica através das 

análise por OIM no EBSD. Observa-se que a precipitação de δ foi ligeiramente 

intensificada após 96h de superenvelhecimento, visto que evoluiu de um percentual de 

aproximadamente 1% após 1h para 1,8% após 96h. Vários autores reportam o aumento 

na precipitação de δ para graus mais elevados de deformação a frio [149,150]. Ainda, 
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segundo Rongbin et al. [56], a laminação a frio acelera o processo de transformação da 

fase γ” em fase δ, levando a um aumento na fração de fase δ., de modo que o %δ da 

amostra RA-SE-1h é de aproximadamente o dobro do encontrado para a amostra SOL-

SE-6h. 

   
(a)                                                  (b) 

 
(c) 

Figura 43 – Comparação gráfica dos valores apresentados na Tabela 6: (a) fração total 
(%) de comprimento de contornos especiais do tipo Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27); (b) tamanho médio 
de grão (μm); (c) fração de área (%) da fase δ para as amostras RA-SE. 
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Analisando o efeito de δ como limitador da mobilidade dos contornos e inibidor 

no crescimento de grão pelo efeito de aprisionamento, ou “Zener pinning” [88,146], ao 

comparar os valores do TG das amostras RA-SE com as amostras SOL-SE, é possível 

perceber um refino considerável no primeiro grupo. As amostras RA-SE apresentam 

fração de área de δ em média 50% superior às amostras SOL-SE. O crescimento e 

coalescimento das partículas globulares de δ com 96h de superenvelhecimento torna 

menos efetivo seu efeito inibidor da mobilidade dos contornos, e por isso o tamanho 

médio dos grãos da amostra RA-SE-96h duplicou com relação à RA-SE-48h, ainda que 

tenha ocorrido discreto aumento na fração de δ. Medeiros et al. [35] observaram que a 

precipitação controlada de δ, além de não influenciar na distribuição característica de 

contornos, ainda impede o crescimento de grão que ocorre durante processamento 

termomecânico. 
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Tabela 6 – Compilação dos resultados quantitativos apresentados nos subitens 4.2.1 a 4.2.3, para as amostras estudadas: fração de comprimento 
de contornos do tipo Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27), fração de comprimento de outros contornos do tipo baixo-CSL (Ʃ5, Ʃ7, Ʃ11, Ʃ13, Ʃ15, Ʃ17, Ʃ19, Ʃ21 e 
Ʃ25), fração de área da fase δ (%)  e tamanho médio de grãos (μm). 

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

Ʃ3n (%) 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 (%) 

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 

Fração de área 
de δ (%) 

- 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 

Tamanho médio 
de grão (μm) 

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 5,22±2,17 
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4.3. Análise do efeito dos tratamentos termomecânicos na 
conectividade da rede de contornos aleatórios (RHABs) 

O estudo da distribuição característica de contornos de grão (DCCG) envolve, 

além da análise quantitativa da fração de comprimento de contornos especiais de baixo-

Ʃ, a quantificação da distribuição de junções triplas na rede de contornos. Tal informação 

possibilita melhor entendimento da conectividade da rede. Assim, na Tabela 7 estão 

apresentados os dados quantitativos acerca da proporção de junções triplas presentes nas 

amostras superenvelhecidas, classificadas por tipo: 3CSL, 2CSL, 1CSL e 0CSL. 

Além disso, a análise de conectividade na rede de contornos aqui proposta leva 

em conta o fator adimensional “razão de junções triplas” (ou RTJ), que representa a razão 

entre o número de junções triplas especiais e o número de junções triplas não especiais. 

Pela sua definição, RTJ = (3CSL+2CSL)/(1CSL+0CSL), assim, quanto maior o valor  do 

fator RTJ, mais intensa é a propensão à quebra na conectividade dos contornos aleatórios 

RHABs. Estes dados também estão apresentados na Tabela 7 para as amostras estudadas. 

Tal conceito é ainda mais relevante para avaliação da efetividade do tratamento 

termomecânico do que unicamente a caracterização da DCCG, pois descreve a 

constituição da rede de interfaces no material que, por fim, tem efeito nas propriedades 

interfaciais e nos fenômenos de falha intergranulares [23–25]. 

Na Figura 44 estão compilados graficamente os dados da Tabela 7 acerca do 

percentual de junções triplas presentes nas diferentes condições estudadas e na Figura 45 

está apresentada a comparação entre os fatores RTJ.  
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Tabela 7 – Percentual de junções triplas encontradas nas amostras estudas, classificados por tipo: 3CSL, 2 CSL, 1CSL e 0CSL (%). E o fator RTJ, 
que representa a razão entre o número total de junções triplas especiais e o número de junções triplas não 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 1CSL (%) 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 

 

Figura 44 – Análise gráfica da população de junções triplas nas amostras estudadas. 
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Figura 45 – Razão entre o número total de junções triplas especiais (3CSL+2CSL) 
dividido pelo número total de junções triplas não-especiais (1CSL+0CSL), ou fator RTJ, 
plotado para cada condição de tratamento termomecânico estudada. 

 

Para a amostra SOL observa-se que em torno de 60% das junções triplas são do 

tipo 1CSL, com valores relativamente elevados para as junções triplas especiais, 2 e 

3CSL. Esta condição apresentou valor de 0,18 para o fator RTJ.  

Já para as amostras superenvelhecidas do grupo SOL-SE entre 2 e 6h observa-se 

que as junções triplas 3CSL têm percentual próximo a zero. Possivelmente tal fato se 

deve ao discutido no subitem 4.2.2 acerca do aumento gradual da densidade de contornos 

especiais, típico de material sem deformação prévia, com geração de maclas por 

recozimento, que não envolve o mecanismo de MCID e, logo, não contribui tanto para o 

processo de múltipla maclagem. Especificamente sobre a amostra SOL-SE-4h, conforme 

observado no gráfico da Figura 40, vê-se que este elevado percentual de Ʃ3n não teve 

impacto na conectividade da rede de contornos aleatórios RHABs, pois ela apresentou o 

valor mais elevado no percentual de junções triplas 1CSL, e 0% de junções triplas 3CSL. 

Ao superenvelhecer a 900 °C por 24 h a proporção de junções triplas 3CSL cresce 
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consideravelmente até o percentual próximo a 10%, concomitante a um aumento no 

percentual de junções triplas 1CSL, o que é um efeito do aumento no percentual total de 

Ʃ3n, observado na Tabela 6, durante o processo de crescimento de grão. Assim, tal 

resultado mostra que o processo de crescimento de grão, nas amostras sem deformação 

prévia, promoveu a interação entre os contornos Ʃ3n de maneira análoga ao proposto por 

Wang et al. [97] e Kumar et al. [98], intensificando a presença dos pontos triplos contendo 

três contornos especiais. 

Quanto ao fator RTJ, há uma queda considerável ao comparar o valor do material 

após solubilização, que foi de 0,18 na amostra SOL, com os valores obtidos após 4h e 6h 

de superenvelhecimento, que foi de 0,04 em ambas. O subsequente aumento do fator RTJ 

após 24h também é uma consequência dos aumentos nos percentuais de Ʃ3n e de junções 

triplas 3CSL, como pode-se observar na Figura 45. 

Observando os resultados quantitativos compilados na Tabela 7 relativos a 

população de junções triplas nas amostras RA-SE, evidencia-se que a interação entre os 

contornos especiais e sua consequente multiplicação foi reduzida conforme o tempo de 

superenvelhecimento aumentou. Com 1 h de TT a 975 °C havia mais de 10% de junções 

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 junções triplas 1CSL. Ainda que a amostra RA-SE-96h tenha sido a 

que apresentou maior percentual de contornos Ʃ3n (55,06%), como visto na Tabela 6, este 

percentual foi apenas 0,8% maior que a amostra RA-SE-1h (54,20%). Tal multiplicação 

nos contornos especiais não se apresentou efetiva na quebra da conectividade dos 

contornos aleatórios, pois não promoveu aumento na proporção de junções triplas 

especiais 2 e 3CSL, em contrapartida ocorreu aumento da fração de junções triplas do 

tipo 1CSL. Este comportamento é compatível com a intensa e rápida multiplicação 
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oriunda da recristalização dinâmica acelerada pelo alto grau de deformação 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 fração de fase δ e o 

crescimento no tamanho médio dos grãos. Como mencionado anteriormente, Medeiros et 

al. [35] afirmam que a precipitação controlada de δ não influencia na distribuição 

característica de contornos. Assim, verificou-se que o efeito da movimentação dos 

contornos aleatórios RHABs durante crescimento de grão em tempos elevados de TT, nas 

amostras pré-deformadas a frio, é menos efetivo nesta multiplicação de contornos do que 

a recristalização 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 junções triplas especiais, 

2 e 3 CSL. 

Adicionalmente, os resultados apresentados no gráfico da Figura 44 estão de 

acordo com o trabalho de Reed e Schuh [151]. Os autores verificaram as junções triplas 

2CSL são as menos frequentes após processamento termomecânico, pois há uma 

tendência de que pares de contornos especiais baixo-CSL, ao se encontrarem, se 

recombinem entre si e formem um terceiro contorno baixo-CSL, de acordo com o modelo 

de regeneração de contornos proposto por Randle [17,24]. Assim, o efeito mais sensível 

na conectividade dos contornos de grão seria no aumento das junções triplas 3CSL, o que 

foi de fato verificado nesta pesquisa. E ainda, para todos os tempos de TT estudados, a 

maior ocorrência percentual é das junções 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, então, que o mecanismo de regeneração e multiplicação de contornos, 

bem como a quebra na rede continua de RHABs é mais eficiente na amostra RA-SE-1h, 
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visto que apresentou elevado percentual de junções triplas 3CSL e seu fator RTJ foi o 

mais elevado de todas as condições, inclusive quando comparado com as amostras SOL 

e SOL-SE. Na Figura 46 (a) observa-se o mapa de EBSD apenas da rede de distribuição 

dos contornos aleatórios RHABs da amostra RA-SE-1h, cuja microestrutura que 

apresentou maior fator RTJ, como visto no gráfico da Figura 45. Em (b) está a rede de 

distribuição dos contornos aleatórios RHABs da amostra RA-SE-48h para comparação, 

visto que seu fator RTJ foi 40% inferior. Fica evidenciada a maior interconectividade 

entre os contornos aleatórios de alto ângulo e alta energia RHAB na amostra com menor 

fator RTJ. 



116 

 

 
(a) 

 
(b) 

Figura 46 – Mapas de EBSD das amostras (a) RA-SE-1h e (b) RA-SE-48h, evidenciando 
em preto apenas os contornos aleatórios de alto ângulo RHABs (Ʃ>29). Em (b) observa-
se mais intensa interconectividade na rede de contornos. 
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4.4.  Frequência de observação de fase δ intergranular por tipo de 
contorno ou junção tripla – #δ/Ʃ    

Conforme apresentado nos subitens anteriores, as diferentes condições de TTs e 

termomecânicos nas chapas fabricadas em liga 718 levaram a diferentes características 

microestruturais do material. As amostras SOL-SE e RA-SE, em todos os tempos de 

superenvelhecimento estudados, foram analisadas quanto à precipitação de δ 

intergranular e a correlação 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 

quantificação da frequência de observação (%) dos locais de ocorrência da fase δ, 

divididos em seis categorias: RHABs (Ʃ>29), contornos especiais do tipo Ʃ3n, e junções 

triplas (TJ) do tipo 3CSL, 2 CSL, 1CSL e 0CSL. A Tabela 8 apresenta os resultados desta 

análise. Conforme metodologia detalhada no capítulo 3, ao menos 1000 partículas de δ 

foram contabilizadas para cada amostra, e as partículas foram contabilizadas como 

ocorrendo ao longo ou a partir de um CG, ou em uma junção tripla, sem dupla contagem. 

Adicionalmente, os contornos de baixo-CSL que não sejam aqueles do tipo Ʃ3n (Ʃ5, Ʃ7, 

Ʃ11, Ʃ13, Ʃ15, Ʃ17, Ʃ19, Ʃ21 e Ʃ25) não foram considerados como locais para 

precipitação de δ devido a sua baixa fração de comprimento, conforme apresentado na 

Tabela 6. Na Figura 47 estão 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  – Frequência de observação (%) dos locais de ocorrência da fase δ classificados em seis categorias: RHABs (Ʃ>29), contornos 
especiais do tipo Ʃ3n, e junções triplas (TJ) do tipo 3CSL, 2 CSL, 1CSL e 0CSL. 

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

RHABs Ʃ>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 
Ʃ3n 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 1CSL 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 
TJ 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 - 

 

  

(a)                                                                                                              (b) 

Figura 47 – Análise gráfica dos resultados relativos a frequência de observação (%) da fase δ por local de ocorrência.
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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 δ ocorreu 

em contornos do tipo RHABs com Ʃ>29. A proporção de partículas intergranulares de δ 

contabilizadas nos contornos aleatórios aumenta de 58% na amostra SOL-SE-2h para 

85% na amostra SOL-SE-6h, concomitante com a queda no percentual de partículas em 

contornos Ʃ3n de aproximadamente 12% para 3% nas mesmas amostras. Apenas no 

superenvelhecimento por 24 h a 900 °C é que a quantidade de precipitados em contornos 

RHABs cai novamente para 61%, enquanto a fração de δ nos contornos especiais sobe 

consideravelmente para 21%. Tal fato está relacionado à morfologia acicular de δ, cujas 

agulhas, com a evolução do superenvelhecimento, crescem para o interior dos grãos ao 

longo dos contornos de macla, seguindo o plano de hábito da fase. Verifica-se, no gráfico 

apresentado na Figura 40 (c), um abrupto aumento na fração de área de fase δ na amostra 

SOL-SE-24h.  

Para todas as amostras do grupo SOL-SE, não foram observados precipitados 

em junções triplas 3CSL. O que está de acordo com os dados apresentados na Tabela 7, 

já que, entre 4h e 6h de superenvelhecimento, não foram observadas junções triplas do 

tipo 3CSL na rede de contornos. Mesmo na amostra SOL-SE-24h, que contém quase 2% 

de fase δ (conforme Tabela 6) e onde foi observado quase 10% de junções triplas 3CSL 

e 8,5% de junções triplas 2CSL, nenhuma partícula de δ precipitou em junções triplas 

3CSL e menos de 3% das partículas de δ contabilizadas precipitaram nas junções triplas 

2CSL. A análise gráfica deste grupo de amostras SOL-SE está apresentada na Figura 47 

(a), evidenciando a grande proporção de partículas de δ encontradas em contornos 

aleatórios de alta energia RHABs. Comparando a ocorrência de δ nas junções triplas, o 

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

20% após 4h de superenvelhecimento. Fato este que é corroborado pela Figura 44, que 
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mostra que além de mais populados por δ, estas junções triplas também são as mais 

frequentes no material, seguida da 0CSL em percentual de ocorrência. 

Para as amostras RA-SE, vê-se na Tabela 8 e na tendência demonstrada no 

gráfico da Figura 47 (b), que, após tratamento termomecânico pela rota A, e posterior 

superenvelhecimento a 975 °C, o local preferencial de precipitação de δ ainda é o mesmo 

das amostras SOL-SE, os contornos aleatórios RHABs, chegando a um valor próximo de 

50% das partículas contabilizadas na amostra RA-SE-96h. Em seguida, a máxima 

precipitação de fase δ se dá nas junções triplas do tipo 1CSL, representando 

aproximadamente 32% das partículas em 96 h de TT.  

Analisando a fração de comprimento dos contornos Ʃ3n, apresentada 

previamente na Tabela 6, para os tempos de superenvelhecimento da rota A, o %Ʃ3n se 

mantém elevado e em torno de 55% tanto em 1h quanto em 96 h de TT. Ainda assim, há 

uma queda na presença de δ nestes contornos Ʃ3n como visto na Figura 47 (b) e a 

população de δ nos RHABs é mantida aproximadamente constante. Adicionalmente, o 

percentual de junções triplas do tipo 3CSL cai de 10 para 4,6% em 96 h de 

superenvelhecimento, bem como a proporção de TJ 1CSL sobe de 59,5 para 66% (Tabela 

7). Coerentemente, ocorre uma redução na precipitação de δ nas junções triplas 3CSL e 

um aumento na ocorrência de partículas de δ nas junções triplas 1CSL, como observado 

na Figura 47 (b). Diante disso, as junções triplas 1CSL, presentes nas amostras do grupo 

RA-SE em maior quantidade, configuram o grupo de junções triplas mais propenso à 

precipitação de fase δ. Paralelamente, os contornos aleatórios RHABs configuram as 

interfaces mais propensas à precipitação de δ. 

Ida et al. [118] estudaram uma liga Ni-Fe-Nb e afirmaram que a fase δ se 

precipita preferencialmente em contornos de grão, e não no interior dos grãos, porém sem 

nenhuma ocorrência em contornos de baixo ângulo (θ<15°). Os autores, contudo, 
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apresentam resultados dispersos no que tange a quantidade de precipitados δ nucleados 

em RHABs, com 15°<θ<60°, e não diferenciaram contornos CSL de contornos aleatórios 

RHABs. Tal dispersão não foi discutida pelos autores. Já Rohrer [152], em 2011, após 

uma extensa revisão bibliográfica, afirma que, apesar do modelo CSL não ser um 

indicador direto da energia do contorno de grão, algumas direções especificas de 

inclinação e rotação de contornos de grão representam configurações de mais baixa 

energia dentre os contornos de alto ângulo. Estes vales de energia estão associados, 

principalmente, aos contornos de macla coerentes Ʃ3 em materiais CFC.  

Já é senso comum que os contornos Ʃ3n apresentam propriedades especiais, 

principalmente os contornos de macla coerentes Ʃ3 e os contornos Ʃ9 [82]. 

Adicionalmente, Li et al. [153] afirmam que tanto o ângulo de misorientação do contorno 

quanto o seu plano são determinantes para calcular a energia do mesmo. Eles também 

demonstram que as maclas de recozimento do tipo Ʃ3 terminadas em planos (111) e os 

contornos Ʃ9 apresentam energia mais baixa. Contudo, apesar da vasta literatura 

disponível acerca dos efeitos da manipulação da DCCG nas propriedades das ligas 

metálicas, não há completo entendimento sobre o papel que esses contornos especiais 

desempenham. Wasnik et al. [154], ao estudarem aços inoxidáveis 304 e 306L, 

observaram que tanto as amostras com elevado percentual de contornos de alta energia 

RHABs, como aquelas com alto percentual de Ʃ3n na configuração da sua rede de 

contornos de grãos, apresentaram boa resistência a sensitização e corrosão intergranular. 

A difusão do Nb configura o micromecanismo determinante para a precipitação 

da fase δ, de acordo com cálculos da energia de ativação para o fenômeno [45]. Deste 

modo, os resultados compilados na Tabela 8 estão de acordo com o elevado potencial 

difusional do Nb através dos contornos de mais alta energia associada (RHABs), com isto 
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favorecendo a nucleação e crescimento de fase δ nestas interfaces, bem como nas junções 

triplas não especiais (0CSL e 1CSL). 

Corroborando, Trillo e Murr [111,112] afirmaram que existe uma energia 

interfacial mínima requerida para que a nucleação de uma nova fase seja iniciada. O valor 

desta energia crítica para início da precipitação está situado entre a energia relativa aos 

contornos de maclas coerentes Ʃ3 (segmentos que são, em geral, livres de precipitação) e 

os contornos de maclas incoerentes Ʃ3, onde começam a existir precipitados. 

Na Figura 48 está ilustrada esta afirmação, pois evidencia contornos de maclas 

incoerentes do tipo Ʃ3 (marcados como Ʃ3i) como sítio de nucleação de inúmeras 

partículas aciculares de fase δ, enquanto a maioria dos contornos de macla coerentes (Ʃ3c) 

se apresentam livres de precipitação. Diferentes amostras apresentaram situações 

semelhantes como mostrado na Figura 48, onde, em (a) está retratada uma região da 

amostra SOL-SE-4h, em (b), da amostra RA-SE-48h e em (c), da amostra RA-SE-96h. 

Apenas no mais elevado tempo de superenvelhecimento da amostra submetida à rota A 

(Figura 48(c)) aparecem alguns precipitados ao longo de contorno do tipo Ʃ3c. Ademais, 

alguns autores [111,112] observaram que o grau de deformação a frio prévia aumenta o 

intervalo de ângulos de misorientação dos contornos em que a precipitação ocorre. Este 

dado está 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 após processamento termomecânico a frio (RA-SE) apresentou um 

percentual consideravelmente mais elevado de partículas de δ em junções triplas especiais 

(3 e 2 CSL). 
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(a)                                                             (b) 

  
(c) 

Figura 48 – Mapas de fases e contornos de grão, 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 Ʃ3i 
(marcados com setas pretas) e contornos de maclas coerentes do tipo Ʃ3c (marcados com 
setas vermelhas). 
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4.5.  Relações cristalográficas da fase δ com a matriz γ na liga 718 

Nesta seção, o objetivo é averiguar se as partículas de fase δ mantém a mesma 

RO com a matriz quando em contornos com diferentes características e energias 

associadas, com base nas análises por microscopia de orientação. Os resultados 

apresentados se baseiam em mapeamentos de EBSD com mesmo step size, em alto 

aumento e alta resolução, 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 grão aleatório de alta energia RHAB e outro precipitado ou 

grupo de precipitados em um contorno especial de macla tipo Ʃ3 (coerente ou incoerente). 

O pós-processamento dos dados das varreduras de EBSD, através do software MTEX®, 

permitiu o isolamento das partículas intergranulares de fase δ e de parte da matriz de cada 

um dos grãos vizinhos. O processamento dos dados de orientação cristalográfica obtidos 

por EBSD pode ser aplicado em contrapartida ao observado normalmente na literatura, 

que se baseia em análises de MET de alta resolução. O método foi validado tendo em 

vista que as relações de orientação (RO) puderam ser estabelecidas para as diversas 

variantes cristalográficas dentro dos precipitados de δ com relação à matriz.  

As seguir estão 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 

δ conforme já discutido anteriormente. Nas figuras, em (a) estão as imagens de qualidade 

(IQ) das varreduras, destacando as regiões de interesse com um retângulo vermelho. Em 

(b) estão os mapas de orientações dos grãos de cada região, evidenciando o(s) 

precipitado(s) de δ em contorno aleatório de alto ângulo (RHAB) ou macla do tipo Ʃ3. 

Em (c) estão as figuras de polo (FPs) da fase δ e em (d) as FPs da matriz austenítica. 

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

estudados apresentam três variantes cristalográficas distintas, e todas estas variantes 
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mantêm relação de orientação com a matriz de ao menos um dos grãos vizinhos. Não 

foram detectadas variantes órfãs, ou seja, sem relação de orientação com a matriz ao seu 

redor. Observa-se uma intensa deformação por acomodação plástica tanto nos 

precipitados de δ quanto na matriz a redor deles, evidenciada pelo ponto difuso 

relacionado aos polos nas FPs, representando certa dispersão na sua orientação. De acordo 

com Robson [155], após modelar matematicamente a interação entre precipitados e a 

matriz durante o processo de maclagem, observa criação de elevado grau de desajuste, 

resultante da incompatibilidade de ambas as redes em se deformar. A acomodação da 

deformação envolve a deformação tanto da matriz quanto do precipitado, levando a 

grandes tensões internas. Estas tensões internas excedem a tensão de cisalhamento crítica 

resolvida para o cisalhamento da rede cristalina da matriz, causando a deformação 

plástica. Este efeito foi também observado através dos polos difusos no presente trabalho. 

Quando em um contorno especial do tipo Ʃ3, devido à sua ordem e simetria, os 

precipitados mantêm a mesma relação de orientação com os dois grãos vizinhos à macla. 

As direções paralelas pertencem a família <110> contida no plano da macla. Para os 

precipitados de δ em contornos aleatórios de alta energia RHABs, as partículas 

estabelecem RO com apenas um dos grãos vizinhos ao contorno, sendo que todas as suas 

variantes mantêm relação com o mesmo grão. 
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(a)                                                                 (b) 

(c)  

(d)  

Figura 49 – Tratamento de dados de uma varredura de EBSD da amostra SOL-SE-4h. 
IQ em (a) demarca uma região de interesse em retângulo vermelho, na qual se evidencia 
precipitados de δ em contorno de macla incoerente. Em (b) está o mapa de orientação 
dos grãos desta região, em (c) as FP dos precipitados de δ e em (d) as FPs sobrepostas 
referentes à matriz dos dois grãos vizinhos, evidenciando RO entre as três variantes de 
δ com a matriz {111}γ // {010}δ e {011}γ // {100}δ. 
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(a)                                                              (b) 

(c)  

(d)  

Figura 50 – Vê-se em (a) IQ da mesma varredura da figura anterior, da amostra SOL-
SE-4h, demarcando outra região de interesse em retângulo vermelho, na qual se 
evidencia precipitados de δ em contorno aleatório de alto ângulo (RHAB). Em (b) está o 
mapa de orientação dos grãos desta região, em (c) as FPs dos precipitados de δ e em (d) 
as FPs da matriz γ1, evidenciando três variantes de δ, que apresentam RO com a matriz 
de um dos grãos vizinhos segundo {111}γ // {010}δ e {011}γ // {100}δ.  
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(a)                                                          (b) 

(c)  

(d)  

Figura 51 – Tratamento de dados de uma varredura de EBSD da amostra SOL-SE-24h. 
IQ em (a) demarca uma região de interesse em retângulo vermelho, na qual se evidencia 
precipitados de δ em contorno de macla coerente. Em (b) está o mapa de orientação dos 
grãos desta região, em (c) as FP dos precipitados de δ e em (d) as FPs sobrepostas de 
ambas as matrizes γ1 e γ2, evidenciando RO entre as três variantes de δ com a matriz 
dos dois grãos vizinhos segundo {111}γ // {010}δ e {011}γ // {100}δ. 
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(a)                                                                   (b) 

(c)  

(d)  

Figura 52 – Ainda sobre a amostra SOL-SE-24h, em (a) tem-se a IQ demarcando uma 
região de interesse em retângulo vermelho, na qual se evidencia precipitados de δ em 
contorno aleatório RHAB. Em (b) está o mapa de orientação dos grãos desta região, em 
(c) as FP dos precipitados de δ e em (d) as FP da matriz γ1, evidenciando RO entre as 
três variantes de δ com a matriz de apenas um dos grãos vizinhos segundo {111}γ // 
{010}δ e {011}γ // {100}δ. 
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Como visto na Figura 49 referente à amostra SOL-SE-4h, mesmo nas condições 

onde os precipitados aciculares de δ são tão finos que se aproximam muito ao tamanho 

do step size utilizado na varredura de EBSD, ainda assim os domínios cristalográficos 

puderam ser identificados. Nesta região, os precipitados de δ estão em um contorno de 

macla Ʃ3 incoerente. Observa-se que a RO dos precipitados com a matriz dos dois grãos 

vizinhos foi detectada para as três variantes. Na Figura 50, ainda sobre a amostra SOL-

SE-4h, observa-se que o precipitado acicular de δ, ao longo de um contorno aleatório de 

alto ângulo (RHAB), apresenta três variantes, que compartilham o mesmo plano {111}γ 

e mantém RO com a matriz de apenas um dos grãos vizinhos. A RO se dá segundo: 

(111)γ//(010)δ1 e (110)γ//(100)δ1 em amarelo; (111)γ//(010)δ2 e (101)γ//(100)δ2 em 

vermelho e (111)γ // (010)δ3 e (011)γ // (100)δ3 em azul.  

Na Figura 51, mapas relativos a precipitados de δ em contorno Ʃ3 coerente na 

amostra SOL-SE-24h, observa-se que o polo (010) comum às três variantes da fase δ é 

paralelo ao plano de maclagem. Cada direção [100] é paralela a direção [110] pertencente 

ao plano de maclagem. As variantes do precipitado formado em um contorno Σ3 mantém 

a RO com os dois grãos vizinhos à macla. Na Figura 52, relativa à mesma amostra, porém, 

uma região com precipitados em contorno aleatório RHAB, a RO é mantida apenas com 

a matriz de um dos grãos vizinhos. 

Informações cristalográficas baseadas em investigações por MET demonstram 

que existe uma RO entre a matriz γ e a fase δ correspondente a {111}γ // (010)δ e <110>γ 

// [100]δ, e evidenciam que a referida fase pode se manter coerente com a matriz através 

do plano de hábito {111}γ [46,156]. Esta relação indica que um precipitado de fase δ pode 

se formar e crescer com seu plano (010) ao longo de qualquer um dos quatro planos da 

família {111} da matriz, e o vetor [100] de δ pode estar alinhado com qualquer um dos 

três vetores <110> da matriz. Assim, um total de doze variantes de δ são possíveis. 
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As figuras a seguir, Figura 53, Figura 54 e Figura 55, mostram os resultados das 

análises de EBSD com mesmo step size das anteriores, para a amostra RA-SE-1h em uma 

junção tripla 0CSL e em uma macla do tipo Ʃ3, e para a amostra RA-SE-48h em uma 

junção tripla 0CSL, respectivamente. Como pode-se observar, as partículas globulares de 

δ, precipitadas em alta temperatura (975°C), após processamento pela rota A, 

apresentaram morfologia globular e precipitaram a partir da difusão direta de Nb na 

matriz de Ni [6,42,136]. Observa-se nas figuras em (b) que a área analisada é menor que 

nos mapas anteriores, porém a resolução dos mapas é a mesma tendo em vista que o step 

size utilizado foi o mesmo. Todavia, tais partículas, quando precipitadas em contornos 

aleatórios do tipo RHAB (Ʃ>29), não mantiveram nenhuma RO com a matriz (Figura 53 

e Figura 55). O plano comum aos precipitados de δ (010) não é paralelo a nenhum dos 

planos (111) da matriz dos grãos ao redor. Porém, para os precipitados de δ em contornos 

de macla Ʃ3 (Figura 54), a RO é mantida com ambos os grãos vizinhos à macla, de 

maneira análoga ao observado nas amostras SOL-SE. O polo (010) comum às três 

variantes de δ é paralelo ao plano de maclagem nos grãos vizinhos, e cada direção <100> 

é paralela à direção <110> pertencente ao plano de macla.  
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(a)                                                                    (b) 

(c)  

(d)  

Figura 53 – Análises de EBSD da amostra RA-SE-1h, onde em (a) tem-se a IQ 
demarcando uma região de interesse em retângulo vermelho, na qual se evidencia 
precipitado globular de δ em uma junção tripla 0-CSL. Em (b) está o mapa de orientação 
dos grãos desta região, em (c) as FP dos precipitados de δ e em (d) as FP da matriz dos 
três grãos ao redor, evidenciando que nenhuma RO foi mantida (círculos pontilhados 
mostram as posições dos polos caso houvesse RO estabelecida com as variantes de δ). 
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(a)                                                                 (b) 

(c)  

(d)  

Figura 54 – Análises de EBSD da amostra RA-SE-1h, onde em (a) tem-se a IQ 
demarcando uma região de interesse em retângulo vermelho, na qual se evidencia 
precipitado globular de δ em contorno Ʃ3. Em (b) está o mapa de orientação dos grãos 
desta região, em (c) as FP dos precipitados de δ e em (d) as FP da matriz, evidenciando 
que a RO se mantém com ambos os grãos vizinhos segundo {111}γ // {010}δ e {011}γ // 
{100}δ. 
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(a)                                                                    (b) 

(c)  

(d)  

Figura 55 – Análises de EBSD da amostra RA-SE-48h, onde em (a) tem-se a IQ 
demarcando uma região de interesse em retângulo vermelho, na qual se evidencia 
precipitado globular de δ em uma junção tripla 0-CSL. Em (b) está o mapa de 
orientação dos grãos desta região, em (c) as FP dos precipitados de δ e em (d) as FP 
da matriz dos três grãos ao redor, evidenciando que nenhuma RO foi mantida (círculos 
pontilhados mostram as posições dos polos caso houvesse RO estabelecida com as 
variantes de δ). 
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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 

deformação prévia, verificaram a existência de duas variantes dentro de um mesmo 

precipitado de δ. E ainda, de maneira oposta, as duas variantes do precipitado 

apresentaram a mesma RO com a matriz γ, ao observá-la no eixo de zona [111]γ. A 

amostra no eixo de zona [001]γ mostra uma das variantes apresentava RO típica da fase 

γ”, equivalentes aos eixos de zona [100] e [010] superpostos. Segundo os autores, a fase 

δ de alta temperatura contém domínios de antifase originados a partir do equivalente a 

2π/3 de uma rotação em torno do eixo [010]δ. Contudo, Mei et al. [150] afirmam que a 

introdução de intensa deformação a frio (até 70%) seguida de envelhecimento a 950 °C 

acelera a recristalização da liga promovendo aumento da fração volumétrica de fase δ 

intergranular, devido à recuperação da subestrutura de discordância no interior do grão 

que reduz sítios preferenciais de nucleação heterogênea. O processamento a frio seguido 

de envelhecimento em alta temperatura promove, ainda, mudança na morfologia de δ 

devido a migração dos contornos de alta mobilidade RHABs durante recristalização, 

cortando as partículas de δ aciculares, levando à dissolução de grande parte dos 

precipitados, perda da relação de orientação das partículas remanescentes com a matriz, 

seguido de crescimento e esferoidização de δ. Zhang et al. [157] afirmam ainda que, na 

liga 718 deformada a quente a 950°C, o processo de esferoidização ocorre concomitante 

com perda de relação de orientação com a matriz devido ao cisalhamento e “quebra” das 

partículas de δ incialmente aciculares. 

Como está evidenciado na Figura 53, Figura 54 e na Figura 55, a precipitação da 

fase δ nas amostras RA-SE-1h e RA-SE-48h não está associada a deformação por 

acomodação plástica nem na matriz nem nos precipitados, ou seja, os polos são pontos 

bem definidos tanto na precipitação em contornos de macla quanto em RHABs, 
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diferentemente do que ocorre nas amostras do grupo SOL-SE, o que está de acordo com 

a observação de Cao et al. [46], que mediram por análises de MET e SAEDP (selected 

area electron diffraction pattern), o desajuste entre a rede cristalina de precipitados 

globulares de δ e a matriz austenítica γ na liga 718 como sendo da ordem de apenas 0,97%. 

Por isso, os autores afirmam ser baixo o nível de deformação na rede da matriz oriunda 

da precipitação da fase δ com morfologia globular. De todo modo, as variantes dos 

precipitados puderam ser observadas e a manutenção da relação de orientação (RO) ou 

não, também pôde ser verificada. 

O estudo das relações cristalográficas entre a matriz e precipitados de segundas 

fases tem relevância na literatura da ciência dos materiais pois os mecanismos de 

crescimento destas fases dependem da orientação cristalográfica das mesmas. Como Ida 

et al. [118] já mencionou em seu trabalho, é possível inclusive manipular e adequar o 

percentual de preenchimento de um contorno de grão com precipitados através de TTs 

específicos. Os autores obtiveram sucesso em suprimir o crescimento da fase em direção 

ao interior do grão, bem como o efeito de serrilhado ou abaulamento dos contornos.  

É importante ressaltar que esta técnica de análise através de FPs permite 

distinguir pontos discretos de dados entre regiões cristalinas distintas e tem vantagem 

sobre as ODFs (orientation distribution functions) especialmente para detecção de 

variantes com poucos graus de diferença no espaço de orientação [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 δ com 

duas morfologias distintas: acicular e globular, respectivamente. A similaridade com o 

estudo realizado ao longo da presente tese, permite traçar alguns paralelos. O autor afirma 

que a existência de duas ou mais variantes ou domínios cristalográficos no seio de 
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precipitados de fase δ independe da morfologia do mesmo, ou seja, acontece tanto em 

precipitados globulares como em aciculares.  

Diante do exposto nesta seção, é possível observar que os resultados obtidos são 

análogos ao apresentado na literatura. Porém, os trabalhos citados, baseiam seus 

resultados em análises de MET de alta resolução, 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 possíveis variantes de δ se baseia 

na premissa do uso de MEV com EBSD em oposição ao uso de MET, e tratamento dos 

dados através do software open source MTEX®. 

 

4.6. Caracterização 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 última etapa ao TT de duplo envelhecimento baseado em diretrizes da 

indústria nuclear [31]. Em seguida, foram ensaiadas em tração a frio e a quente com sua 

microestrutura endurecida por precipitação pelas fases γ’ e γ”. Assim, foi possível 

comparar o comportamento mecânico das chapas na condição comercial processada pela 

rota nuclear (SOL-DE) com chapas processadas através das rotas A (RA-DE), etapa única 

de intensa deformação a frio, e B (RB-DE), processamento iterativo com 4 etapas e 

deformação a frio moderada. 

Nesta seção, não está sendo abordada a ampla caracterização microestrutural face 

à precipitação de δ e à DCCG conforme feito para as amostras superenvelhecidas 

apresentadas nas seções anteriores. Espera-se que o efeito com o duplo envelhecimento, 

usualmente demandado para garantir elevada resistência mecânica da liga, não afete 
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significativamente a DCCG da liga 718, conforme resultados publicados na literatura 

[35,48]. Um decréscimo na fração volumétrica de fase δ e, consequentemente, um 

aumento no tamanho médio de grãos são esperados, em comparação aos grupos SE, visto 

que a etapa de superenvelhecimento não é realizada nas rotas comerciais e naquelas 

propostas como alternativas.  

A Figura 56 apresenta a microestrutura da chapa laminada a quente, solubilizada 

em temperatura sub-solvus de δ a 975oC 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 grãos equiaxiais, presença de maclas de recozimento, 

bem como a presença de fase δ intergranular em baixa fração volumétrica, se comparado 

com as condições superenvelhecidas, e carbonetos do tipo (Nb,Ti)C. 
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(a) 

   
(b) 

Figura 56 – Micrografias obtidas a partir de (a) MO e (b) MEV/BSE da amostra SOL-
DE, evidenciando a precipitação intergranular de fase δ e carbonetos, em uma 
microestrutura de grãos equiaxiais. Ataque químico: Marble (pincelamento entre 10-
25seg.). 
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Na Figura 57 estão apresentadas a figura de polo inversa (FPI) em conjunto com 

o mapa de orientação dos grãos da amostra SOL-DE. Os resultados quantitativos obtidos 

a partir das varreduras de EBSD, relativos à DCCG, à fração de área de fase δ e ao 

tamanho médio de grãos, estão compilados na Tabela 9 para todas as amostras duplo-

envelhecidas. Como pode ser observado, para as amostras SOL-DE, o valor percentual 

de Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27) encontrado foi de aproximadamente 54%, a fração de fase δ foi de 

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

 

  

Figura 57 – Figura de polo inversa (FPI) e o mapa de orientação dos grãos da amostra 
SOL-DE com mapa de contornos de grão mostrando os contornos RHAB em preto, Ʃ3 
em vermelho, Ʃ9 em verde claro e Ʃ27 em azul, para a amostra SOL-DE. 

 

Tabela 9 – Resultados quantitativos obtidos a partir de análises de EBSD para as 
amostras duplo-envelhecidas: fração de comprimento de contornos do tipo Ʃ3n 
(Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27), fração de área da fase δ (%) e tamanho médio de grãos (μm). 

Amostra %Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27) %δ TG (μm) 
SOL-DE 53,9 ± 1,6 0,08 ± 0,01 30,4 ± 8,9 
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 precipitação da amostra RA-DE, com maior fração de 

precipitados de δ de morfologia globular, quando comparado à microestrutura da amostra 

SOL-DE, apresentada na Figura 56 (b). Na Figura 58 (b) está a FPI em conjunto com o 

mapa de orientação dos grãos da amostra RA-DE, oriunda da varredura de EBSD. A rota 

A de processamento termomecânico compreendeu uma etapa única de laminação a frio, 

seguida de solubilização em temperatura sub-solvus de δ a 975 °C por 75 minutos, 

seguido do envelhecimento em duas etapas. Os resultados quantitativos relativos à 

DCCG, fração de área de fase δ e tamanho médio de grãos, obtidos a partir das varreduras 

de EBSD para esta amostra, estão na Tabela 9. O percentual de Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27) 

encontrado foi de 48,5%, a fração de fase δ foi de 2,9% e o TG de 4,7 μm. Estes dados 

quantitativos da amostra RA-DE são semelhantes aos obtidos na dissertação de Mestrado 

de Medeiros [159] durante processamento termomecânico idêntico. Ainda, o trabalho de 

Araújo et al. [48] apresenta valores similares de tamanho de grão (~5 μm) e %Ʃ3n (~49%) 

para a condição laminada a frio em etapa única de 69% de redução, seguida de duplo 

envelhecimento segundo a rota nuclear.  
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(a) 

  
(b) 

Figura 58 – (a) Micrografia obtida em MEV/BSE (Ataque químico: Marble – 
pincelamento entre 10-25seg) e (b) FPI e o mapa de orientação dos grãos. Esta última 
apresenta mapa de contornos de grão mostrando os contornos RHAB em preto, Ʃ3 em 
vermelho, Ʃ9 em verde claro e Ʃ27 em azul, para a amostra RA-DE. 
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A Rota B foi introduzida nesta etapa do trabalho como um processamento 

termomecânico com maior número de etapas de deformação a frio para alteração da 

DCCG e comparação do comportamento mecânico 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 precipitação intergranular de fase δ em 

forma de agulhas e de carbonetos, em uma microestrutura de grãos equiaxiais ficam 

evidente. 
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(a) 

 
(b) 

Figura 59 – Micrografia obtida em MO (a) e em MEV/BSE (b) da amostra RB-DE, 
evidenciando a precipitação intergranular de fase δ e carbonetos, em uma 
microestrutura de grãos equiaxiais. Ataque químico: 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 orientação dos grãos. Na Tabela 9 estão os 

resultados quantitativos obtidos a partir das varreduras de EBSD, onde verifica-se um 

percentual de Ʃ3n de 56,5%, a fração de fase δ foi de 0,15% e o TG de aproximadamente 

31 μm, valores similares aos encontrados para a amostra SOL-DE. Medeiros et al. [35] 

também estudaram chapas laminadas a frio através de quatro passes iterativos de 

deformação moderada (~10%) seguidos de solubilização a 975 °C e duplo envelhecimento 

pela rota nucelar, e obtiveram valores aproximados de 0,07% de fase δ, 20 μm de TG e 

63% de Ʃ3n. 

 

 

Figura 60 – FPI e o mapa de orientação dos grãos da amostra RB-DE com mapa de 
contornos de grão mostrando os contornos RHAB em preto, Ʃ3 em vermelho, Ʃ9 em verde 
claro e Ʃ27 em azul. 

 

Analogamente ao apresentado no item 4.3 para as amostras superenvelhecidas, 

a Tabela 10 apresenta o percentual de junções triplas por tipo (TJ 3CSL, 2CSL, 1CSL e 

0CSL) bem como a razão RTJ para as amostras duplo-envelhecidas. Na Figura 61 estão 

compilados graficamente os resultados da análise de conectividade na rede de contornos 
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de grãos. Percebe-se que a amostra RB-DE, cujo percentual de Ʃ3n obtido após laminação 

a frio e duplo envelhecimento foi o mais elevado (vide Tabela 9), também apresentou 

maior valor relativo a razão RTJ (0,25). Sendo a proporção de junções triplas 3 e 2CSL 

mais elevada, tal fato evidencia maior eficiência na quebra do caminho contínuo de 

RHABs com alta energia interfacial nesta amostra. Já para as amostras SOL-DE e RA-

DE, a diferença nos valores da razão RTJ foi pequena, apesar da considerável diferença 

no percentual de Ʃ3n, já que a amostra RA-DE apresentou mais baixa densidade de 

contornos especiais (conforme Tabela 9).  

Tabela 10 – Percentual de junções triplas encontradas nas amostras duplo-envelhecidas, 
classificados por tipo: 3CSL, 2 CSL, 1CSL e 0CSL (%). E o parâmetro “RTJ”, que é a 
razão entre o número total de junções triplas especiais e o número de junções triplas não 
especiais (3CSL+2CSL) / (0CSL+1CSL). 

 SOL-DE RA-DE RB-DE 

TJ 3CSL (%) 7,0 10,5 14,2 

TJ 2CSL (%) 5,3 2,8 5,9 

TJ 1CSL (%) 63,6 52,6 59,3 

TJ 0CSL (%) 24,1 34,1 20,6 

RTJ 0,14 0,15 0,25 
 

  
(a)                                                           (b) 
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Figura 61 – Compilação gráfica dos resultados da análise de conectividade da rede de 
contornos de grão nas amostras duplo-envelhecidas. 

 

Segundo Bai et al. [89], o aumento na deformação a frio leva a menores 

percentuais de Ʃ3n. Analogamente, Wang et al. [97] discutem o efeito do percentual de 

redução de área por laminação a frio de uma superliga de Ni, após recozimento a 900 °C 

por 4min. Os autores afirmam que o percentual de Ʃ3n e o tamanho médio de grãos são 

maiores nas amostras submetidas a menor percentual de redução a frio. A comparação 

entre as amostras RA-DE e RB-DE, laminadas a frio, está em consonância com os 

supracitados achados na literatura. 

Para todas as amostras, ficou evidente como destacado anteriormente no item 

4.3, a respeito da proporção de junções 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 fenômeno de regeneração 

[17,24]. 

De acordo com Detrois et al. [87], um elevado grau de deformação a frio não é 

benéfico para a manipulação da DCCG, visto que as maclas pré existentes são aniquiladas 

durante a deformação e são seguidas de recristalização, com favorecimento à formação 

de contornos do tipo RHABs durante recozimento. Os autores afirmam que este nível 

crítico de deformação induz o refino dos grãos e a recristalização, suprimindo o 

mecanismo de migração de contornos induzida por deformação (MCID). Ao contrário, a 

MCID ocorre em níveis baixos de deformação a frio, facilitando a interação entre 

contornos do tipo Ʃ3 e RHABs, promovendo o fenômeno já descrito por Randle [17] de 

“múltipla maclagem”.  

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

termomecânico envolveu um único passe de laminação a frio com 60% de redução, ter 
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apresentado estrutura de grãos significativamente mais refinados e menor %Ʃ3n quando 

comparado à amostra com processamento iterativo através de múltiplas etapas de 

laminação a frio com deformação menos intensa (RB-DE). Mesmo para as amostras do 

grupo RA-SE, que apresentaram valores de Ʃ3n discretamente superiores à amostra RA-

DE, tiveram valores inferiores se comparados com a rota B introduzida nesta seção. A 

rota A ativou mecanismo de recristalização em oposição ao mecanismo de migração de 

contornos induzida por deformação (MCID).  

Ainda segundo Detrois et al. [87], uma rede de contornos especiais mais 

interconectada foi obtida nas amostras sem evidencia de recristalização, ou seja, aquelas 

submetidas a passes de baixa deformação e que passaram pela MCID. Tal processo 

promove a interação e regeneração das maclas, enquanto a recristalização cria novas 

maclas e novos contornos aleatórios RHABs, sem promover interação entre as novas 

interfaces criadas. 

Prithiv et al. [91] também sugerem que a profusão de contornos do tipo Ʃ3n é 

catalisada pelo mecanismo de MCID e não pela recristalização, e que, por isso, a 

recristalização deve ser impedida para que o tratamento termomecânico de manipulação 

da DCCG seja bem sucedido.. 

Além disso, a Tabela 9 mostra um percentual de fase δ bem baixo para as 

amostras SOL-DE e RB-DE, de 0,15 e 0,08 respectivamente, conjuntamente com um 

tamanho médio de grãos elevado, de aproximadamente 30 μm para ambas as amostras. 

Mei et al. [150] afirmam que o percentual de deformação a frio afeta a cinética de 

precipitação da fase δ, pois acelera a transformação de γ” para δ. Tal fato corrobora com 

o percentual de fase δ mais elevado para as amostras RA-DE, envolvendo maior grau de 

redução em passe único de deformação a frio. Como consequência do elevado percentual 

de δ, estas amostras apresentaram tamanho de grão significativamente reduzido. O oposto 
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vale tanto para as amostras SOL-DE, que não passaram por deformação a frio, quanto as 

amostras RB-DE, submetidas a passes de deformação mais suaves, e por isso 

apresentaram menor fração de área de δ e consequentemente, TG consideravelmente mais 

elevado.  

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

A Tabela 11 apresenta os valores obtidos para o limite de escoamento (σLE), 

limite de resistência (σR) e deformação na fratura (εf), nos ensaios de tração a temperatura 

ambiente (TA) com taxa de deformação de 3,2x10-4s-1 para as amostras SOL-DE, RA-

DE e RB-DE.  

Tabela 11 – Resultados dos ensaios de tração a temperatura ambiente (±25°C) das 
amostras submetidas a duplo envelhecimento, com taxa de deformação de 3,2x10-4s-1. Os 
resultados para a amostra RA-DE foram obtidos previamente por Medeiros [159]. 

Amostra σLE [MPa] σLR [MPa] 
Deformação na 

fratura (εf) 
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 Araújo [58], a fabricação de grades espaçadoras para reatores do 

tipo PWR na indústria nuclear tem os seguintes requisitos de propriedades mecânicas em 

temperatura ambiente para a liga 718: 

 Limite de escoamento mínimo: 1034 MPa; 

 Limite de resistência mínimo: 1241 MPa; 

 Deformação na fratura mínima: 12%; 

 Tamanho de grão máximo ASTM 7 (ou 28,3 μm). 

Foi observado na Tabela 11 que os requisitos para propriedades mecânicas foram 

atendidos em todas as amostras. O tamanho médio dos grãos, apresentado na Tabela 9, 
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para a amostra RA-DE, de 4,7 μm, foi inferior ao requisito máximo estabelecido de 28,3 

μm. Já as amostras SOL-DE e RB-DE apresentaram tamanho de grão superior a 28,3 μm, 

de 30,4 e 31,5 μm, respectivamente.  

Valle et al. [36] estudaram a liga 718, envelhecida a 800 °C com 0,3% de fase δ 

e 30 μm de TG, através de ensaios de tração na TA. Neste trabalho, os valores obtidos 

foram de 1250 MPa de σLR, 950 MPa de σLE e 20% de alongamento percentual. Ling Kuo 

et al. [160] também obtiveram valor de alongamento percentual similar, nos ensaios de 

tração a TA da liga 718 produzida por impressão 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 σLR e σLE mais elevados, de 1530 e 1387 

MPa, respectivamente.  

Chen et al. [162] compararam a liga 718 solubilizada em temperatura sub-solvus 

de δ e duplo-envelhecida sem deformação prévia, com o material laminado com redução 

de área de 10 e 40% seguido de duplo envelhecimento. Os autores obtiveram diferenças 

similares ao presente estudo: 1384 MPa de σLR e 19,6% de alongamento para o material 

solubilizado e envelhecido, e 1702 MPa de σLR e 5,2% de alongamento para o material 

com 40% de deformação a frio, e 1473 MPa de σLR e 17,5% de alongamento para aquele 

laminado apenas 10% antes dos TTs. Apesar da taxa de deformação aplicada em seus 

ensaios de tração ter sido maior que a utilizada na presente tese, Chen et al. [162] 

verificaram significativa redução de ductilidade e aumento da resistência com o aumento 

do percentual de deformação a frio prévia.  

De uma maneira geral, os resultados apresentados neste trabalho mostram que, 

em temperatura ambiente, os valores de limite de escoamento e resistência não diferem 

significativamente entre as amostras estudadas, já que todas foram envelhecidas para 

precipitação das fases endurecedoras γ” e γ’, 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 parâmetros de resistência mecânica, σLE e σLR. Em contrapartida, 

esta amostra apresentou valor de deformação na fratura (εf) significativamente inferior às 

outras duas condições ensaiadas, equivalente a aproximadamente 13% de deformação. 

Este valor ainda supera o limite inferior requerido para aplicação nuclear, porém é 

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 Ʃ3n, pode-se inferir que o efeito do endurecimento por precipitação e 

pela introdução de contornos de grão (Hall-Petch) são os mais eficazes no aumento da 

sua resistência mecânica, visto que foi a condição duplo-envelhecida com menor tamanho 

de grão (4,7 μm). Adicionalmente, o elevado percentual de fase δ, contribuiu para a 

introdução de vazios que levam a formação de trincas quando submetida a tração uniaxial, 

bem como dissolução  nos carbonetos de Nb que também acabam por introduzir vazios 

nas interfaces entre fases, foram determinantes na sua redução de ductilidade em oposição 

ao efeito benéfico do refino de grãos.  

Já as amostras com tamanho médio de grãos e percentuais de δ e Ʃ3n similares, 

SOL-DE e RB-DE, conforme visto na Tabela 9, apresentaram, na temperatura ambiente, 

valores similares de resistência mecânica e ductilidade.  

Medeiros et al. [35] compararam as propriedades mecânicas em temperatura 

ambiente de chapas finas submetidas a rotas de processamento similares às do presente 

estudo. Seus resultados mostraram que a rota de processamento que envolveu maior 

número de passes de deformação a frio, e consequentemente apresentou menor fração de 

δ e maior densidade de Ʃ3n, foi a que apresentou maior ductilidade. Bem como a chapa 

submetida a uma iteração única de deformação a frio, com maior fração de área de fase δ 
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e menor densidade de contornos especiais foi a que apresentou maiores valores para os 

limites de escoamento e de resistência, e menor valor de ductilidade. Tais achados estão 

coerentes com os valores obtidos no presente estudo. 

4.7.1. Efeito da espessura 

A ausência ou diminuição dos defeitos associados a contornos de grãos ao longo 

da seção transversal de um corpo de prova (CP) muito fino pode afetar a difusão e 

fenômenos intergranulares, consequentemente modificando o comportamento mecânico 

da liga. Assim, faz-se relevante analisar o efeito da espessura reduzida dos CPs, para 

assegurar que os resultados dos ensaios mecânicos 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 grãos foi de 30,4 μm, sua espessura, de 0,300 mm, correspondia a apenas 10 

grãos, aproximadamente, na seção transversal. 

Liu et al. [61] ensaiaram em tração uniaxial e temperatura ambiente CPs de 300 

μm de espessura da liga 718 com diferentes tamanhos de grão, variando entre 19,8 a 126,6 

μm. O comportamento da liga foi estudado em função da razão t/d (onde: t = espessura 

do corpo de prova; d = tamanho médio de grãos), que equivale ao número de grãos por 

seção transversal, e foi observado um valor critico de 4,77. Quando a razão t/d é superior 

ao valor critico, a tensão verdadeira equivalente ao início do empescoçamento e a 

deformação de ruptura decrescem numa taxa lenta conforme aumenta o tamanho de grãos 

do material. Para valores de t/d menores, essa diminuição acontece de forma mais 

acelerada.  

Os resultados aqui obtidos levam a valores de t/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 et al. 
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[61], as amostras com mais baixa razão t/d foram as que apresentaram menor valor de 

σLR. Também foi verificado por Miyazaki et al. [163], para metais puros e policristalino, 

como Al, Cu e Fe, que a tensão limite de escoamento também diminui drasticamente 

conforme t/d se torna menor, ou seja, para espessuras reduzidas e tamanho de grão 

aumentado. A σLE e σLR obtidas neste estudo também foram reduzidas para as amostras 

com razão t/d menor. O estudo [163] afirma que valor critico de t/d é maior quanto menor 

a energia de falha de empilhamento do material, como por exemplo, no caso da liga de 

Ni 718. 

4.7.2. Análise fractográfica 

A análise fractográfica de um CP da amostra SOL-DE, ensaiado em temperatura 

ambiente, está apresentada na Figura 62. Em (a) está apresentada parte da superfície de 

fratura de medida total 6x0,3 mm, em (b) a ampliação da região 1 correspondente ao meio 

do CP, próxima à borda, conforme demarcado em amarelo em (a), e em (c) a região 2, 

também próxima a borda, em maior aumento. Em (b) ficam evidenciadas algumas regiões 

com topografia típica de lábios de cisalhamento (marcados com retângulos pontilhados 

em branco), algumas regiões de dimples, típicos de fratura dúctil (marcados com setas 

brancas). Assim, caracterizou-se um tipo de fratura 100% dúctil, notando-se também 

algumas cavidades relativas a dimples profundos e algumas vezes alongados típica da 

decoesão de partículas de segunda fase mais duras, associadas aos carbonetos de Nb e Ti 

do tipo MC. Em (b) pode-se observar também, próximo 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 estão marcados com setas vermelhas. 
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A análise fractográfica relativa às outras duas amostras laminadas a frio, RA-DE 

e RB-DE, apresentadas respectivamente na Figura 63 e Figura 64, igualmente 

evidenciaram considerável grau de ductilidade nas superfícies de fratura, com regiões de 

dimples profundos ao longo de toda espessura do CP, bem como os vazios relativos a 

presença de carbonetos do tipo MC. A área representada tanto na Figura 63 (a) quanto na 

Figura 64 (a) equivale a parte da superfície de fratura medindo 6x0,4 mm. Além dos 

vazios de decoesão e regiões de dimples, a amostra RA-DE apresentou, como pode ser 

visto na Figura 63 (b), microtrincas secundarias próximas 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 redução da ductilidade em temperatura ambiente da 

amostra RA-DE não está relacionada a um aspecto microestrutural em particular e não 

resultou em diferenças significativas na análise fractográfica, visto que todas as amostras 

apresentaram aspecto dúctil em toda sua superfície de fratura.  

Liu et al. [61] também estudaram o aspecto da superfície de fratura dos CPs 

ensaiados em tração uniaxial e observaram variação em função do tamanho de grão. O 

aspecto da fratura, para todos os tamanhos de grão ensaiados, foi relativo a fratura dúctil, 

porém para as amostras com maior TG os dimples foram menores e menos profundos. 

Neste trabalho foi encontrado resultado qualitativo equivalente já que a amostra RA-DE, 

na Figura 63, apresenta dimples mais profundos e marcados, e foi aquela que apresentou 

tamanho médio de grãos significativamente menor. 
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Figura 62 – Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tração a frio da amostra SOL-DE, apresentando em (a) parte da extensão da 
superfície de fratura. Em (b) marcadas com setas brancas, algumas regiões de “dimples” relativos à fratura dúctil, marcadas com setas vermelhas, 
os vazios de decoesão relativos a presença de partículas de 2ª fase com maior dureza, como carbetos, bem como demarcadas em branco, regiões 
conhecidas como lábios de cisalhamento. As setas amarelas evidenciam microtrincas secundarias próximas a borda do CP. Em (c), duas destas 
microtrincas devido ao coalescimento de vazios estão delineadas em pontilhado amarelo, bem como algumas cavidades profundas, marcados com 
setas vermelhas.  
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Figura 63 – Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tração a frio da amostra RA-DE, apresentando em (a) parte da extensão da 
superfície de fratura, em (b) marcadas com setas brancas, algumas regiões de “dimples” relativos à fratura dúctil, e marcadas com setas 
vermelhas, os vazios de decoesão relativos a presença de partículas de 2ª fase com maior dureza, como carbetos, bem como demarcadas em 
retângulo pontilhado branco, regiões com lábios de cisalhamento. As pequenas setas amarelas mostram miro trincas segundarias perto da borda 
do CP. Em (c), uma região central do CP em maior aumento, evidenciando fratura dúctil. 

 



157 

 

 

Figura 64 – Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tração a frio da amostra RB-DE, apresentando em (a) parte da extensão da 
superfície de fratura,e em (b) marcadas com setas brancas, algumas regiões de “dimples” relativos à fratura dúctil, e marcadas com setas 
vermelhas, os vazios de decoesão relativos a presença de partículas de 2ª fase com maior dureza.
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4.8. Ensaios de tração a 650 °C 

Na Tabela 12 estão apresentadas as propriedades mecânicas obtidas após os 

ensaios de tração a quente com a taxa de deformação de 3,2x10-4 s-1 em temperatura de 

650 °C para as amostras SOL-DE, RA-DE e RB-DE. Os ensaios foram realizados em 

vácuo mecânico de 3,0x10-2 mbar. As curvas tensão-deformação de engenharia de um 

ensaio representativo de cada uma das três amostras estudadas foram sobrepostas e estão 

apresentadas no gráfico da Figura 65.  

Tabela 12 – Resultados dos ensaios de tração a 650 °C das amostras submetidas a duplo 
envelhecimento, com taxa de deformação de 3,2x10-4 s-1e vácuo de 3,0x10-2 mbar.   

Amostra σLE [MPa] σLR [MPa] 
Deformação na 

fratura (εf) 
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 

 

.  

Figura 65 – Curvas tensão-deformação de engenharia das amostras SOL-DE, RA-DE e 
RB-DE ensaiadas a quente, em temperatura de 650 °C, com taxa de deformação de 
3,2x10-4 s-1 em vácuo de 3x10-2 mbar. 
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Na Tabela 12 observa-se que as propriedades mecânicas a quente das amostras 

estudadas não diferem significativamente entre si. Considerando o desvio padrão nos 

ensaios, pode-se afirmar que os valores dos limites de escoamento e resistência são 

estatisticamente equivalentes para as três condições estudadas. Estes valores são similares 

aos encontrados na literatura disponível para o comportamento da liga 718 solubilizada e 

envelhecida em dois estágios, quando ensaiada em tração uniaxial a 650 °C 

[62,70,121,164,165]. 

Quanto à ductilidade, a amostra SOL-DE apresentou deformação na fratura (εf) 

ligeiramente superior às outras amostras e similar ao obtido em temperatura ambiente. Já 

a condição com ductilidade inferior foi a RA-DE. Rezende [128] estudou a liga 718, entre 

outras, na condição solubilizada a 1050 °C  por  1h e envelhecida a 800 °C por 8 h. Foram 

realizados ensaios de tração a 650 °C  na mesma taxa de deformação do presente estudo 

(3,2x10-4 s-1) e, apesar da σLE obtida ter sido consideravelmente mais baixa, de 

aproximadamente 700 MPa, a deformação atingida foi entre 25 e 30% [128].   

As contradições acerca da relação entre a presença de fase δ e as propriedades 

mecânicas da liga 718 são constantes na literatura, e muitas vezes estão associadas ao 

decréscimo da resistência mecânica e da ductilidade da liga com o aumento da 

temperatura. Zhang et al. [166] afirmam que, com o aumento no percentual de fase δ, a 

ductilidade da liga 718 em temperaturas elevadas é 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 δ define seu papel no 

comportamento da liga 718 em alta temperatura. Precipitados aciculares impediriam a 

migração de contornos em alta temperatura, aumentando, assim, a resistência mecânica 

da liga à 650 °C. Já os de morfologia globular, originados após elevado grau de redução 

de área na laminação a frio (como no caso do presente trabalho, na amostra RA-DE) 
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atrasariam o empescoçamento e reduziriam a taxa de propagação de trincas frágeis 

melhorando a ductilidade final do material, mas comprometendo sua resistência. Porém, 

o presente trabalho não evidenciou considerável decréscimo dos valores de σLE e σLR nem 

aumento da ductilidade para a amostra RA-DE, devido à sua elevada fração de área de 

fase δ globular (vide Tabela 9), ainda que o percentual atingido ainda seja inferior ao 

valor de saturação da fase δ na liga 718. De fato, ocorreu uma manutenção da resistência 

mecânica a quente em todas as condições estudadas. A mesma análise cabe para o 

refinado tamanho de grão da amostra da rota A, que analogamente não trouxe ganhos 

relativos expressivos nos valores quantitativos das propriedades mecânicas da liga 718 

nas diferentes condições estudadas. 

Igualmente, analisando a relação entre a fração de contornos Ʃ3n (apresentada na 

Tabela 9) e as propriedades mecânicas a quente das amostras, o aumento deste percentual 

não resultou em um notável aumento dos valores de resistência. Contudo, a amostra SOL-

DE, que tem tamanho de grão, percentual de fase δ 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, será apresentada a caracterização da superfície de fratura 

dos CPs ensaiados a 650 °C para identificar possíveis diferenças no comportamento das 

amostras estudadas, que contribuam para explicar as análises quantitativas de resistência 

mecânica apresentadas na Tabela 12. 

 



161 

 

4.8.1. Análise fractográfica  

As figuras 66, 67 e 68 a seguir apresentam as análises fractográficas das amostras 

ensaiadas em tração a 650 °C, SOL-DE, RA-DE e RB-DE, respectivamente. Na Figura 

66 e Figura 67 observa-se em (a) parte da extensão da superfície de fratura. Em (b) e (c) 

estão detalhes representativos da superfície de fratura das regiões destacadas em (a), em 

maior aumento. Em (d), está apresentado detalhe em maior aumento de região frágil 

próxima à borda dos CPs, evidenciando as microtrincas intergranulares e facetas de 

decoesão. Já na Figura 68 observa-se em (a) a superfície de fratura montada, em (b), maior 

aumento da região demarcada em (a). Em (c), está apresentado detalhe em maior aumento 

de uma região próxima à borda dos CPs, evidenciando aspecto de fratura dúctil até a 

superfície. 

.
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Figura 66 – Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tração a quente da amostra SOL-DE, apresentando em (a) parte da extensão 
da superfície de fratura, com área total de 6 x 0,3 mm. Em (b) e (c) duas regiões diferentes evidenciando fratura intergranular frágil próximas à 
borda do CP, com a presença de trincas secundárias intergranulares, marcadas com setas amarelas. Assim como parte da superfície de fratura 
contém “dimples” característicos de fratura dúctil, marcados com seta branca, e vazios de decoesão de partículas de segunda fase, com setas 
vermelhas. Em (d), vê-se um detalhe da região de fratura intergranular frágil próxima à borda. 
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Figura 67 – Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tração a quente da amostra RA-DE, apresentando em (a) parte da extensão da 
superfície de fratura, com área total de 6 x 0,4 mm. Em (b) apresenta a região 1, evidenciando fratura intergranular frágil em toda região com a 
presença de trincas secundárias intergranulares, marcadas com setas amarelas. Em (c) a região 2 evidencia uma área de fratura frágil 
intergranular próxima à borda do CP demarcada em laranja, bem como parte da superfície de fratura com “dimples” característicos de fratura 
dúctil, marcados com seta branca, e vazios de decoesão de partículas de segunda fase, com setas vermelhas. Em (d), vê-se um detalhe da região 
de fratura intergranular frágil próxima à borda.  
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Figura 68 – Fractografias obtidas em MEV/SE do CP ensaiado em tração a quente da amostra RB-DE, apresentando em (a) parte da extensão da 
superfície de fratura, com área total de 6 x 0,4 mm,e em (b) parte da superfície de fratura com “dimples” característicos de fratura dúctil, marcados 
com seta branca, e vazios de decoesão de partículas de segunda fase, marcados com setas vermelhas. Em (d), vê-se um detalhe da região próxima 
à borda com aspecto dúctil e vários microvazios marcados com setas vermelhas.
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A primeira fractografia de 650 ºC, relativa à superfície de fratura da amostra 

SOL-DE, apresentada na Figura 66, evidencia comportamento predominantemente dúctil, 

contendo os típicos dimples e lábios de cisalhamento. Porém, observa-se algumas regiões 

de fratura frágil intergranular tendo início na borda do CP, como mostra detalhe da Figura 

66 (d), o que corrobora o comportamento encontrado por Rezende e Varela [128,168] na 

mudança no modo de fratura ocorrida nos ensaios a 650 °C. Apesar deste aspecto, esta 

condição ainda foi a que apresentou valores ligeiramente superiores para a σLE, σLR e 

ductilidade, como visto na Tabela 12. 

Na Figura 67, a superfície de fratura dos CPs processados pela rota A, cujos 

percentuais de fase δ e de Ʃ3n foram os mais elevados e o TG foi o menor, apresenta a 

650 °C modo de fratura misto, com regiões dúcteis no seio do CP e regiões contínuas de 

fratura frágil intergranular ao longo da borda. Quando ensaiada em TA (25 °C) as tensões 

LE e LR foram superiores às outras condições, porém a ductilidade foi inferior. Já nos 

ensaios a 650 °C, os valores obtidos para os três parâmetros foram similares aos obtidos 

para as outras amostras. Contudo, a análise fractográfica evidencia mais regiões de fratura 

intergranular frágil na superfície do CP. Desvallees et al. [169] acreditam que a presença 

de elevado percentual de área de fase δ intergranular na liga 718 pode levar a formação 

de vazios que podem coalescer rapidamente, fragilizando o contorno de grão. Faz sentido 

que a amostra com maior percentual de fase δ apresente maiores regiões relativas a fratura 

intergranular. Além disso, a presença de fratura frágil intergranular evidencia a ocorrência 

do mecanismo de decoesão interfacial, que pode estar associado a outras causas, tendo 

em vista que a amostra SOL-DE, que contem baixa fração de área de δ também apresente 

estas referidas regiões de fragilidade, ainda que em menor proporção. Se faz importante 

observar também que não foram encontradas regiões de fratura frágil intergranular no 

seio de nenhum dos CPs, apenas próximo à borda. 
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Ademais, o trabalho de Zhang et al. [167] atesta que um elevado grau de redução 

a frio na liga 718 laminada (~40%), mesmo após recozimento a 954 °C e duplo 

envelhecimento, levou à instabilidade microestrutural do material. Tal processamento 

resultou em maior grau de fragilização intergranular, devido à aceleração no processo de 

oxidação no material intensamente deformado. A elevada taxa de propagação de trincas 

frágeis intergranulares no material mais deformado a frio está em consonância com o 

resultado do presente trabalho apresentado na Figura 67 para a rota A.  

Contudo, esses autores também relacionaram a presença de precipitados 

globulares de δ, em fração volumétrica de aproximadamente 3,6%, no material 

deformado a frio moderadamente (até 30%) a melhor combinação de ductilidade e 

resistência [167]. A morfologia globular de δ intergranular seria benéfica para a 

propriedade de ductilidade, pois promoveriam menor concentração de tensões ao redor 

do contorno de grão, atrasaria o empescoçamento e reduziria a taxa de propagação das 

trincas frágeis. Por outro lado, a morfologia acicular em baixa fração volumétrica seria 

danosa para a ductilidade pois aceleraria a taxa de iniciação e propagação de trincas 

intergranulares frágeis. O que é o oposto do verificado neste trabalho, que pode ser 

explicado pelo fato da deformação a frio intensa, combinada com baixa fração de 

contornos especiais baixo-Ʃ mais resistentes, teve seu efeito deletério sobreposto ao 

possível efeito benéfico da elevada fração de fase δ globular na amostra RA-DE.  

Apesar dos valores apresentados na Tabela 12, tanto para ductilidade quanto para 

resistência mecânica, não terem sido superiores às outras amostras, é muito importante 

ressaltar que a amostra RB-DE não apresentou nenhuma indicação de fratura 

intergranular frágil nem próximo à borda nem no seio do CP, como pode ser visto na 

Figura 68. Assim, com relação ao aspecto da superfície de fratura, notou-se que a amostra 

RB-DE, com maior proporção de contornos do tipo Ʃ3n e baixa fração de precipitados de 
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δ aciculares (como visto na Tabela 9), apresentou superfície de fratura 100% dúctil. Ao 

contrário, Rezende [128] e Varela [168] observaram em todos os seus ensaios a 650 °C 

algum percentual de fratura intergranular frágil próximo a borda dos CPs, tanto para a 

liga 718 na condição apenas solubilizada quanto na condição solubilizada e envelhecida 

em duplo estágio. 

4.8.2. Fragilização intergranular assistida por oxidação – OAIC  

Uma hipótese quanto à possível causa para a ocorrência de fratura frágil 

intergranular nas regiões próximas à borda de CPs, como exposto no subitem anterior, 

seria a manifestação do fenômeno de fragilização intergranular assistida por oxidação, ou 

OAIC. De acordo com Rezende [128], a faixa de temperaturas de ocorrência deste 

fenômeno, para a liga 718 envelhecida em duplo estágio, é entre 650 e 800 °C. A 

temperatura de 650 °C é exatamente o limite para aplicação segura da referida liga, até 

onde a mesma exibe boa resistência à oxidação. O fenômeno pode ocorrer no material 

quando aplicada tensão uniaxial a uma taxa de deformação constante, ainda que o material 

esteja sob vácuo, em ambiente com baixa pressão parcial de O [3,120]. 

Um dos mecanismos controladores da ocorrência de tal fenômeno de 

fragilização, termicamente ativado, é atribuído à difusão do oxigênio na microestrutura 

da liga. Kumar Das e Shoji [135] afirmam que, ao contrário do H que difunde pela rede 

cristalina do material, através de sítios intersticiais, o O se difunde primordialmente 

através de contornos de grão. Além disso, a hipótese para a perda da resistência coesiva 

dos contornos de grão em temperaturas intermediarias inferiores a 850 °C, onde a 

difusividade do elemento é reduzida, seria a oxidação preferencial de carbonetos a base 

de Nb. Ao ser submetido a temperaturas elevadas e ambiente oxidante, este inicia sua 

decomposição em temperaturas próximas a 490 °C, apesar da sua elevadíssima 
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temperatura de fusão (~3500 °C) [123,125]. Esta decomposição resultaria no 

enriquecimento da matriz em Nb. Combinado com o oxigênio, ocorreria uma possível 

reação de oxidação do Nb e formação de um óxido frágil na região próxima à superfície 

e nos contornos de grão, Nb2O5, fragilizando-os [3]. 

No presente estudo, a caracterização das evidencias da possível ocorrência da 

fragilização por oxidação preferencial de contornos de grão se deram através de 

mapeamentos de EDS na seção longitudinal do CP próximo à 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 às amostras SOL-DE (Figura 69), RA-DE (Figura 

70) e RB-DE (Figura 71). Pode-se observar nas IQs, em baixo aumento, a presença 

marcante de trincas secundárias, 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 concentração dos elementos mapeados próximo à borda do CP, 

além de trincas secundarias mais profundas, principalmente Al, Cr e Nb. Tanto o alumínio 

quanto cromo, nióbio e titânio são potenciais formadores de óxidos na camada mais 

superficial do material. Sua difusão para a superfície do CP indica potencial formação de 

óxidos intergranulares associada a penetração intergranular do oxigênio no decorrer dos 

ensaios de tração. 
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Figura 69 – Mapeamento de EDS da amostra SOL-DE, apresentando como referência a 
imagem de qualidade (IQ) e em seguida os mapas com as concentrações de Nb 
(vermelho), Ti (verde claro), Al (amarelo), O (ciano) e Cr (rosa). Os retângulos 
pontilhados evidenciam regiões de mais elevada concentração do elemento em questão. 
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Figura 70 – Mapeamento de EDS da amostra RA-DE, apresentando como referência a 
imagem de qualidade (IQ) e em seguida os mapas com as concentrações de Nb 
(vermelho), Ti (verde claro), Al (amarelo), O (ciano) e Cr (rosa). Os retângulos 
pontilhados evidenciam regiões de mais elevada concentração do elemento em questão.  
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Figura 71 – Mapeamento de EDS da amostra RB-DE, apresentando como referência a 
imagem de qualidade (IQ) e em seguida os mapas com as concentrações de Nb 
(vermelho), Ti (verde claro), Al (amarelo), O (ciano) e Cr (rosa). 
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Na Figura 70 observou-se uma distribuição disseminada e mais intensa de Nb na 

região junto à borda da amostra RA-DE, onde são observadas as microtrincas. Além 

disso, os elementos Al e Ti também se encontram com concentração superior à da matriz 

nesta mesma região, conforme evidenciado dentro dos retângulos pontilhados. 

Comparando com a amostra SOL-DE (Figura 69), que também apresentou regiões de 

fratura frágil intergranular próximo à borda porém menos intensa, nesta amostra, a 

concentração de Nb encontra-se um pouco mais intensa apenas no canto superior 

esquerdo do mapa em vermelho marcado com retângulo pontilhado. A elevada 

concentração, particularmente de Nb, encontrada próxima à superfície do CP, corrobora 

com estudos acerca da hipótese da decomposição dos carbonetos de Nb (NbC) 

[3,123,125]. Ainda que a formação do óxido frágil N2O5, potencial agente fragilizador 

dos contornos, não tenha sido confirmada. 

Em contrapartida, a amostra RB-DE apresenta distribuição mais homogênea dos 

elementos na matriz até a região próxima às trincas e à superfície, como pode-se perceber 

na Figura 71. É possível perceber apenas alguns carbonetos do tipo MC distribuídos no 

interior da amostra (regiões globulares ricas em Nb e Ti). Nesta figura, nenhum dos 

elementos analisados apresenta concentração mais intensa próximo às trincas secundarias 

na borda do CP. 

Outra abordagem adotada com o objetivo de verificar a ocorrência do fenômeno 

de OAIC nas amostras SOL-DE e RA-DE baseia-se na cinética da difusão do O na liga 

718. Por ser um fenômeno termicamente ativado, o coeficiente de difusão do elemento na 

temperatura de interesse pode ser calculado pela equação de Arrhenius conforme descrito 

abaixo: 

𝐷 = 𝐷 𝑒𝑥𝑝                              Equação 8 
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Onde D0 é o fator pré-exponencial independente da temperatura, Q é a energia 

de ativação para o processo de difusão, R é 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 ativação para os diferentes mecanismos de difusão do O em 

ligas a base de Ni. Os autores utilizaram modelagem computacional atomística para 

determinar estes parâmetros independentes da temperatura, tanto para a difusão 

interfacial através dos contornos de grão, quanto para a difusão pela rede cristalina do Ni. 

Estudos experimentais anteriores focaram na difusividade do O no Ni em temperaturas 

elevadas, devido à baixíssima cinética de difusão e solubilidade do elemento em 

temperaturas inferiores a 850 °C [171–174].  

Para calcular o coeficiente de difusão do O através dos contornos de grão na liga 

718 a 650 °C foram utilizados os seguintes valores, para difusão intergranular do elemento 

na liga, com base nos resultados de Nam et al. [170]:  

 D0 = 5,04x10-7 m2/s; 

 Q = 107,75 KJ/mol. 

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

coeficiente de difusão intergranular do O na liga 718: 

 D = 4,0x10-13 m2/s 

Devido ao aspecto da fratura frágil intergranular, este cálculo focou no 

coeficiente de difusão do O através dos defeitos contidos nos contornos de grão, e não 

através da rede cristalina. Com isso, a profundidade de penetração “l” do elemento 

difundindo através dos contornos de grão da liga, partindo da superfície do CP de tração, 

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

𝑙 = √2𝐷. 𝑡                              Equação 9 
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Onde t é o tempo de exposição ao ambiente contendo O e D é o coeficiente de 

difusão intergranular do O na liga 718 a 650 °C, calculado através da equação 8. 

Os valores teóricos da profundidade de penetração “l” calculados pela equação 

9, a 650 °C, foram obtidos com base no coeficiente D, e o tempo médio de duração dos 

ensaios de tração até a ruptura do CP, pelo qual cada amostra foi exposta ao O. O tempo 

médio dos ensaios “t”, bem como o valor de “l” para cada amostra, estão listados na 

Tabela 13 a seguir. Vale ressaltar que, para o cálculo da profundida teórica de penetração 

do O pela equação 9, foi considerado tempo médio de duração do ensaio de tração “t”, 

adicionando-se 5 minutos, pois foi o tempo aproximado entre a estabilização da 

temperatura de 650 °C no interior do forno após inserção do corpo de prova na câmara e 

o início dos ensaios, conforme procedimento descrito no item 3.3.1. 

Nesta tabela também estão apresentados os valores experimentais para a 

profundidade média de penetração das trincas frágeis intergranulares “p”, medidos em 

pelo menos 15 micrografias de MEV/SE da superfície de fratura de cada CP ensaiado. Na 

Figura 72 estão ilustradas algumas regiões da superfície de fratura das amostras SOL-DE 

(a), RA-DE (b) e RB-DE (c), com as áreas de fratura frágil intergranular demarcadas com 

linhas pontilhadas laranjas. Em (a) observa-se inserções localizadas e pontuais partindo 

da superfície do CP das amostras SOL-DE, em (b), a fratura intergranular aparece 

distribuída ao longo de toda a borda do CP além de, em média, apresentar profundidade 

de penetração superior à amostra SOL-DE. Em (c), ratifica-se o aspecto da fratura 100% 

dúctil na condição RB-DE. 
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Tabela 13 – Resultados dos ensaios de tração a 650 °C por condição estudada: tempo 
médio de duração dos ensaios “t” (min), profundidade teórica calculada pela equação 9 
para a penetração do O “l” (μm) e medida da profundidade média de ocorrência de 
fratura frágil intergranular por análise de imagens “p”(μm).   

Amostra t (min) l (μm) p (μm) 
SOL-DE 8,5 ± 1,0 25,4 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 teórica “l” calculada com base na difusividade do 

elemento fragilizante através dos contornos de grão do material, segundo a equação 9, 

está em boa concordância com os valores medidos através de análise de imagens para a 

profundidade média de penetração “p” das trincas intergranulares. Sendo os valores de 

“l” e “p” da mesma ordem de grandeza, e considerando o desvio padrão das medidas de 

“p”, ambos os valores obtidos para a amostra SOL-DE estão bem próximos. Para RA-

DE, vê-se que o valor de “p” é mais de 50% superior ao valor teórico de “l”. Já para RB-

DE, teoricamente a penetração de oxigênio no material durante o tempo de ensaio a 650 

°C seria de 24,5 μm, mas a caracterização experimental evidenciou a resistência da sua 

microestrutura a fragilização intergranular por oxidação, não ocorrendo fratura 

intergranular frágil. 

Adicionalmente, uma possível razão pela qual a amostra RB-DE não apresentou 

região de fratura frágil intergranular em nenhum dos CPs pode também estar relacionada 

ao fato de o percentual de contornos de grão do tipo Ʃ3n nestas amostras ter sido o mais 

elevado (como visto na Tabela 9). E, ainda mais relevante enquanto efeito impeditivo da 

difusão intergranular do elemento O, é o fato da proporção de junções triplas especiais 

ter sido mais elevada nestas amostras (como quantificado pelo parâmetro RTJ, 

apresentado na Tabela 10).  
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(a)                                                              (b)                                                                            (c) 

Figura 72 – Fractografias obtidas em MEV/SE de parte representativa das superfícies de fratura dos CPs das amostras (a) SOL-DE, (b) RA-DE 
e (c) RB-DE, ensaiados em tração a quente, apresentando uma comparação das profundidades de penetração “p” da fratura frágil intergranular 
a partir da borda dos CPs. A área de fratura frágil está demarcada com linha pontilhada laranja e, vale ressaltar que, as cotas exibidas em (a) e 
(b) representam a profundidade da região da micrografia, não o valor médio de “p”. Os “dimples” estão marcados com setas brancas, e vazios 
de decoesão de partículas de segunda fase, marcados com setas vermelhas. 
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De acordo com Moulin et al. [176], a difusividade intergranular do oxigênio no 

seio da matriz de Ni, em profundidade superior a 200 nm, pode ser potencializada até uma 

ordem de grandeza quando o material está submetido a condições de fluência, sob 

aplicação de deformação constante em tempos prolongados. Kumar Das e Shoji [135] 

também afirmam que a difusividade do O é aumentada quando o material está 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 “l”, obtido através do cálculo teórico. Importante ressaltar 

que os valores experimentais obtidos para “p” foram medidos a partir das fractografias 

dos CPs de tração a quente. O cálculo teórico pela equação 9 não considera nenhum fator 

externo além da exposição do material ao ambiente oxidante por tempo determinado.  

Apesar de não haver muitos artigos publicados acerca do assunto, alguns estudos 

especialmente focados na liga 718 embasam essa hipótese. Krupp e colaboradores, em 

publicações de 2003 e 2005 [131,133,177], propuseram qualitativamente que a 

difusividade do elemento O ao longo de contornos especiais do tipo CSL baixo-Ʃ era 

ordens de grandeza menor do que ao longo de RHAB de alta energia. Em seus ensaios 

mecânicos de dobramento a 650 °C e fadiga, foi verificada a redução na velocidade de 

propagação das trincas intergranulares frágeis e maior nível de plasticidade para a liga 

718 processada iterativamente em sucessivos passes de deformação 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 fenômeno que os autores chamaram de fragilização dinâmica (ou 

“dynamic embrittling”). Este seria atribuído a difusão do elemento O através de contornos 

de grão com maior concentração de tensão, reduzindo sua resistência coesiva e facilitando 



178 

 

a propagação das trincas de forma mais rápida. Nesta hipótese, a penetração de oxigênio 

também daria origem a óxidos frágeis na região dos contornos.  

Vale ressaltar que nos estudos de Krupp citados [131,133,177], o percentual de 

comprimento de todos os contornos especiais (3<Ʃ<29) foi incrementado de 20% para 

40% e em todas as condições foi observada fratura frágil intergranular, porém em menor 

proporção quando o material tinha maior percentual de contornos baixo-Ʃ. Na presente 

tese, comparamos percentuais de Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27) da ordem de 49% na amostra RA-DE, 

com 55% referente a condição RB-DE.  

Wagenhuber et al. [178], comparando a liga 718 processada através tratamento 

termomecânico com um passe (contendo 20% de contornos 3<Ʃ<29) com a liga 

processada com 4 passes (com 42% de contornos 3<Ʃ<29), através de ensaios 

termogravimétricos de oxidação a 850 °C, observaram que a formação de óxido de Al 

(Al2O3) 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 concentração de alumínio verificada por EDS na borda da amostra RA-

DE, na Figura 70. Além disso, através de análises micrográficas, os autores verificaram 

qualitativamente que contornos do tipo RHAB apresentaram decoesão devido a 

fragilização por oxidação, enquanto contornos especiais não apresentaram evidência de 

oxidação. Também qualitativamente, os autores verificaram por mapas de EBSD que o 

efeito da quebra da conectividade da rede de contornos aleatórios levou a significativa 

redução na profundidade de penetração intergranular de O. 

Yang et al. [134] executaram estudo análogo ao de Yamaura et al. [129], focado 

para a liga 718 submetida a ensaios estáticos de oxidação em alta temperatura (1000 °C). 

Foi confirmada a presença de óxidos (usualmente Al2O3) em contornos do tipo RHAB, 

enquanto contornos de macla (Ʃ3) se apresentaram imunes a tal precipitação intergranular.  
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Novamente, este relato da literatura justificaria a elevada concentração de Al nos mapas 

de EDS das amostras RA-DE, conforme evidenciado na Figura 70. 

Portanto, é possível inferir que a amostra RA-DE, devido à significativa presença 

de fratura frágil intergranular durante ensaio de tração, seu baixo teor de Ʃ3n e o tamanho 

de grão refinado podem comprometer sua vida útil durante exposições prolongadas a altas 

temperaturas e ambientes oxidantes, em condições de fluência por exemplo.  

A Figura 73 apresenta em detalhe uma análise fractográfica obtida em MEV/SE 

de uma região da ponta de um CP da amostra RA-DE, equivalente a aproximadamente 

70x70 μm. A borda está identificada com setas pretas ilustrando a superfície de contato 

com a atmosfera do forno e a direção de onde penetrou o elemento O. A fractografia 

evidencia várias trincas secundárias (marcadas com pequenas setas amarelas), 

nitidamente geradas pela decoesão entre os contornos de grãos vizinhos. Algumas facetas 

lisas, típicas da fratura intergranular frágil, estão marcadas com setas laranjas. Além 

disso, no centro da fractografia, marcada com uma seta branca, está uma região contendo 

vários “microdimples” típicos de fratura dúctil. Esta região dúctil relacionada à fratura 

transgranular, inserida numa zona de fratura intergranular frágil, ocorreu onde localmente 

não houve fragilização de contornos.   
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Figura 73 – Fractografia obtida em MEV/SE de uma região próxima a ponta de um dos 
CPs da amostra RA-DE, que contem maior área relativa a fratura frágil intergranular. 
Setas pretas indicam a borda do CP, em contato com a atmosfera, de onde penetrou o O. 
Setas pequenas amarelas indicam trincas secundárias de decoesão, setas laranjas 
indicam facetas lisas de fratura frágil intergranular. Seta branca identifica uma faceta 
contendo “microdimples” relativos à fratura dúctil. 

 

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

Com base nas informações de orientação cristalográfica obtidas através de 

varreduras de EBSD realizadas próximas às regiões de fratura nos CPs após ensaio de 

tração a quente, foram gerados mapas de “kernel average misorientation” (KAM) e fator 

de Taylor (FT). O objetivo foi estudar o caminho de propagação das trincas secundárias, 

que partiram da borda dos CPs, em região próxima à superfície de fratura. As microtrincas 

estudadas foram interrompidas e a região de interrupção 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 área de aproximadamente 110 x 85 μm. Em (d) a (g) estão 

apresentados mapas de KAM e FT das regiões demarcadas por linha pontilhada em (b) e 

(c). Os mapas de KAM foram plotados junto com o mapa de contornos. A deformação na 

fratura (εf) média para cada amostra ensaiada a quente está 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) IQ, (b) KAM e (c) FT de uma região ampla da 
lateral da amostra. Em (d) e (e) estão mapas de KAM e FT da região 1, e em (f) e (g) 
estão os mapas de KAM e FT da região 2. Nas cotas vê-se o comprimento da trinca 
medido por análise de imagens. Em (e), os pontos evidenciam grãos vizinhos com FTs 
dissimilares e similares, nesta ordem. Em (f) as bandas de deslizamento (BDs) estão 
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) IQ, (b) KAM e (c) FT de uma região ampla 
próxima à borda da amostra. Em (d) e (e) estão mapas de KAM e FT da região 1, e em 
(f) e (g) estão os mapas de KAM e FT da região 2. Nas cotas vê-se o comprimento da 
trinca medido por análise de imagens. Em (e) e (g), os pontos evidenciam grãos vizinhos 
com FTs dissimilares e um trecho de propagação transgranular (PT). Em (f) vê-se região 
deformada, com valores elevados de KAM e grãos pequenos na ponta da trinca, em 
quadrado pontilhado em branco. Em (g), linha preta mais grossa indica possível caminho 
preferencial para prosseguimento da propagação da trinca. 
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Figura 76 – Mapas gerados a partir da varredura de EBSD do CP da amostra RB-DE 
ensaiado a 650 °C, apresentando em (a) IQ, (b) KAM e (c) FT de uma região ampla 
próxima à borda da amostra. Em (d) e (e) estão mapas de KAM e FT da região 1, e em 
(f) e (g) estão os mapas de KAM e FT da região 2. Nas cotas vê-se o comprimento da 
trinca medido por análise de imagens. Em (e) e (g) estão marcados com setas os trechos 
de propagação transgranular (PT) das trincas em questão.  
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Inicialmente, estabelecendo uma comparação entre os mapas amplos de KAM 

das três amostras (Figuras 74 a 76 (b)), observa-se que, em todos eles, a deformação não 

é homogênea no mapa como um todo e nem dentro de um mesmo grão. Bandas de 

deslizamento (BDs) podem ser observadas dentro de alguns grãos, aparecendo como 

“faixas” paralelas de coloração mais amarelada/esverdeada, correspondendo a valores 

mais altos de KAM. Ainda que a deformação macroscópica tenha sido uniforme, a 

deformação espacial em escala microscópica não é homogênea devido à anisotropia na 

resposta à deformação de cada reticulado num agregado policristalino.  

Adicionalmente, observa-se nas figuras 74 a 76 (b), qualitativamente, que os 

contornos de macla do tipo Ʃ3n são menos susceptíveis à deformação no seu entorno, ou 

seja, apresentam valores de KAM mais baixos nos grãos vizinhos. Enquanto os contornos 

do tipo RHAB aparecem muitas vezes associados a regiões com maior deformação ao seu 

redor. Esta observação está 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 grãos 

selecionados (RHABs Ʃ>29 e maclas do tipo Ʃ3), medindo o valor do KAM ponto a ponto, 

desde o interior de um grão até o interior do grão vizinho. Os autores observaram 

diferentes perfis de distribuição de valores de KAM dependendo da caraterística da 

interface, de modo que para contornos de macla havia menor aumento no nível de 

distorção das redes cristalinas dos dois grãos vizinhos, mesmo para os pontos mais 

próximos à interface. Segundo os autores, isto seria devido ao fato de que as bandas de 

deslizamento (BDs) seriam compartilhadas entre os grãos vizinhos à macla. Já Hou et al. 

[180] fizeram o mesmo estudo através de mapas de KAM na liga de Ni 600 após 

deformação à frio. As varreduras em linha cruzando contornos de grãos aleatórios de alto 

ângulo (RHABs) evidenciaram intensa concentração de deformação localizada para os 
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pontos mais próximos ao contorno. Com o aumento do grau de deformação a frio (de 0 a 

40%), esta concentração ficou ainda mais intensa, como se pode observar na Figura 77. 

Porém, os autores avaliaram apenas contornos com Ʃ>29.  

 

 

Figura 77 – Varredura em linha dos valores de KAM cruzando um contorno aleatório de 
alto ângulo RHAB Ʃ>29 em liga 600 deformada à frio (Adaptado de Hou et al. [180]). 

 

Contudo, Kamaya [181], estudando o aço inoxidável 316L submetido a ensaios 

de tração uniaxial interrompidos até 3% de deformação, afirma que não foi possível 

estabelecer uma relação entre valores de KAM e o tipo de contorno. Alguns contornos de 

macla observados apresentaram elevada deformação localizada em apenas um dos grãos 

vizinhos. Outros contornos de macla, não apresentaram concentração de deformação ao 

seu redor. Nestes casos, o autor afirma que os planos de deslizamento ativados foram os 

mesmos que o plano do contorno, não havendo assim acumulo de discordâncias na macla. 

Segundo o autor, os contornos aleatórios de alto ângulo, por sua vez, apresentaram 

deformação local nas redes dos cristais vizinhos equivalente a 12% quando o material 

havia sido deformado macroscopicamente em tração o equivalente a 3%. 



187 

 

A menor deformação localizada nos contornos especiais Ʃ3, observada nos 

mapas de KAM, corroboram com a menor concentração de energia relacionada a estas 

interfaces, o que faz com que a solicitação em tração provoque menor separação entre os 

grãos ao longo destas interfaces de baixa energia e, consequentemente menor ocorrências 

de vazios de decoesão. Assim, as mesmas se comportam de maneira menos suscetível à 

difusão do oxigênio e a fragilização 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 à amostra SOL-DE, duas trincas com aspecto intergranular, que se 

propagam entre dois grãos vizinhos com FTs dissimilares. Ambas apresentam, ao longo 

de seu comprimento, regiões próximas à superfície de decoesão contendo faixa estreita 

deformação plástica. Tal fato significa que o seu mecanismo de propagação esteve 

associado a um certo grau de deformação plástica localizada por deslizamento de 

discordâncias, através de contornos aleatórios de alto ângulo (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 interrupção da sua 

propagação, existe intensa deformação plástica [73].  

Ainda, ao observar a primeira trinca na Figura 74 (d) e (e), vê-se que esta trinca 

se propaga em um contorno entre grãos com FTs distintos e termina em uma junção tripla 

do tipo 0-CSL, ao atingir um contorno entre grãos com FTs mais próximos. 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 

à fragilização por corrosão sob tensão dos contornos aleatórios de alta energia do tipo 

RHABs, variava não apenas com o seu valor de Ʃ. Um fator adicional além da sua 

característica 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 grãos 

vizinhos. Os autores evidenciaram que grãos vizinhos com FT similar, compõem uma 

nova classe de contornos aleatórios (RHABs) mais resistentes à corrosão sob tensão do 

que contornos de alto-Ʃ regulares. 

Particularmente acerca da segunda trinca analisada na amostra SOL-DE, na 

Figura 74 (f) e (g), sua ponta é arredondada com maior abertura e comprimento, observa-

se que ela termina no interior de um grão, ou seja, uma parte da sua propagação ocorre 

de modo transgranular. O grão aparece intensamente deformado na região ao redor da 

ponta da trinca, como visto pela variação angular intensa no valor do KAM nesta região, 

evidenciando ainda duas regiões de bandas de deslizamento (BDs) a 45° (conforme 

marcado com linhas pontilhadas em (f)), de acordo com a relação entre a maior tensão 

cisalhante e o eixo de carregamento. Vale ressaltar que, apesar da região da ponta da 

trinca estar bastante deformada plasticamente, com valor de KAM elevado (como visto 

em (f)), o FT para este grão foi elevado (conforme visto em (g)). Considerando que a 

amostra analisada foi deformada em tração, tal grão acumulou deformação interna, 

encruando-se e resultando num FT elevado pós-deformação. Tal achado está em 

desacordo com a relação inversa entre valores de KAM e FT observada por com Taynon 

et al. [105] numa liga Al-Li submetida a compressão. De fato, os grãos não 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 grão para onde a trinca seguiria sua 

propagação intergranular aparenta ser um contorno de macla, mais resistente à 

propagação intergranular, e que não foi indexado pelo mapeamento de EBSD. Conforme 

discutido por Wright et al. [179] uma microestrutura deformada, como é o caso dos CPs 

de tração, pode introduzir artefatos nas varreduras que diminuem a precisão na leitura da 
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orientação do cristal na região próxima dos contornos. Possivelmente, para as análises de 

EBSD em amostras deformadas o uso de critérios menos restritivos que o critério de 

Brandon [139] para classificação de contornos CSL poderia ser mais adequado. Na 

hipótese de se tratar de um contorno de macla, a trinca passou ao modo de propagação 

transgranular ao atingir tal contorno de elevada resistência. 

Como foi verificado por Kallend et al. [182], durante aplicação da carga e 

deformação plástica de um policristal, cada um dos grãos sofre rotação e responde ao 

processo de maneira individual. Assim, a quantidade de energia acumulada na rede do 

cristal é resultado desta história de deformação, durante a qual seu FT pode ter mudado 

continuamente, até atingir na sua rotação final gerando o FT visualizado no mapa. Deste 

modo, quando se trata de análises estáticas após finalização do ensaio mecânico, como é 

o caso apresentado neste tópico, alguns grãos com uma elevada energia acumulada ao 

longo do ensaio podem ainda apresentar FT alto, como resultado de todo o processo de 

rotação e encruamento sofrido na deformação. O grão encruado, observado em (f) e (g), 

apresentou elevado KAM na vizinhança da ponta da trinca possivelmente devido sua 

história de deformação prévia, e ainda elevado valor de FT. Isto significa que pode se 

tratar de um grão de alta dureza, que acomodou deformação plástica até certo ponto, 

durante aplicação de tensão no decorrer do ensaio. Conforme equação 7, grãos que não 

podem mais acomodar discordâncias tem maior fator de Taylor, seja por já estarem 

encruados ou por não apresentarem orientação cristalográfica favorável ao 

prosseguimento do deslizamento.  

Na Figura 75 (d) e (e), a primeira trinca observada na amostra RA-DE se 

propagada de modo intergranular entre grãos com FT diferentes, conforme identificado 

em três regiões diferentes em (e). Porém, em um trecho sua propagação passa a ser 

transgranular, na região indicada com uma seta e a sigla PT em (e). Este é justamente o 



190 

 

trecho com maior deformação associada ao redor da trinca, no interior do grão, conforme 

mostra mapa de KAM em (d), demarcado por pontilhado. 

Na Figura 75 (f) e (g), ainda referente à amostra RA-DE verifica-se que, ao 

contrário do observado na amostra SOL-DE, ao longo do comprimento da trinca analisada 

não foi observada alta concentração de deformação. Seria de se esperar uma deformação 

plástica menos intensa nas proximidades das trincas, pois esta amostra apresentou, nas 

análises fractográficas, primordialmente propagação frágil intergranular por decoesão de 

contornos ao longo de grande parte da borda dos CPs. Porém, na ponta da trinca ainda se 

observa concentração de deformação plástica, evidenciada pela maior amplitude de 

variação de angular nesta região (na área pontilhada no mapa de KAM em (f)) e grãos 

mais refinados, atuando como barreira para sua contínua propagação [73]. Como dito 

anteriormente, pode-se associar estas regiões de valor elevado de KAM, com alta 

densidade de discordâncias geometricamente necessárias, e maior intensidade de 

deformação plástica [102].  

Contudo, na Figura 75 (f), vê-se que aqueles grãos próximos à ponta da trinca, 

dentro do campo de deformação plástica 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 à rotação dos cristais e seu encruamento durante o processo de 

deformação. Os grãos com elevada energia interna acumulada ao longo do ensaio, se 

apresentaram “duros” com alto FT. As linhas pretas grossas marcadas em (g) representam 

o que, potencialmente, seria o caminho preferencial para prosseguimento da propagação 

da trinca em questão. 

Analisando a amostra RB-DE, a trinca evidenciada na Figura 76 (d) e (e) teve 

sua iniciação intergranular ou em ponto de concentração de tensões próximo ao contorno 

de grão na borda do CP, mas propagou de modo transgranular. Sua propagação está 
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associada a alto grau de concentração de deformação plástica ao redor da ponta devido 

ao estado de triaxial de tensões, evidenciando mecanismo de embotamento. Esta amostra 

foi a que apresentou superfície de fratura 100% dúctil em todas as regiões analisadas, 

como pode ser visto na Figura 68, com valor de ductilidade intermediário (Tabela 12). 

Na Figura 76 (f) e (g), a segunda região 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 regiões de intensa 

deformação plástica na ponta da trinca. A segunda trinca se propagada de modo 

transgranular em todo seu trajeto. 
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5. Conclusões   

A caracterização da microestrutura induzida pelo processamento iterativo de 

chapas finas de liga 718 através de diferentes rotas, permitiu correlacionar a distribuição 

característica de contornos de grão (DCCG) tanto com a precipitação intergranular de 

fase δ, quanto com o desempenho do material em alta temperatura. Considerando as 

análises realizadas no material nas suas diferentes condições, pode-se concluir que: 

 Foi possível observar a maior susceptibilidade dos contornos aleatórios de alto ângulo 

(RHABs) à precipitação da fase δ em todas as condições estudadas, chegando a conter 

até 85% de todas as partículas de δ em algumas das amostras. 

 Os contornos especiais do tipo Ʃ3n (Ʃ3+Ʃ9+Ʃ27) se mostraram resistentes à 

precipitação de fase δ, sendo que, deste grupo, os contornos de macla do tipo Ʃ3 

coerentes representaram aqueles raramente populados por δ. 

 As junções triplas especiais, do tipo 2CSL e 3CSL, representaram pontos menos 

prováveis de nucleação da fase δ. Várias amostras sequer apresentaram partículas de 

δ nestes pontos triplos especiais, contrastando com os pontos triplos não especiais 

(0CSL e 1CSL) que, juntos, somaram até 40% de todos os precipitados de δ 

encontrados em algumas amostras. 

 As diferentes variantes de orientação cristalográfica presentes nos precipitados de δ, 

bem como a relação de orientação entre estas e a matriz γ, puderam ser verificadas 

por EBSD em alta resolução, comprovando a viabilidade desta técnica. Mesmo 

quando a identificação de δ foi no limite da resolução da técnica aplicada, ainda assim 

foi possível observar tal relação cristalográfica. 

 A resistência na temperatura ambiente não foi significativamente afetada pela 

microestrutura decorrente das diferentes rotas de processamento. Contudo, a amostra 

RA-DE apresentou reduzida ductilidade, que pode ser associada à maior fração de 

fase δ, que atuou como sítios de nucleação de vazios durante a deformação, levando 

ao consequente coalescimento de microtrincas. 

 Nos ensaios de tração a 650 °C, a resistência mecânica da liga duplo-envelhecida não 

apresentou, também, diferenças significativas entre as amostras, dada a ampla 
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contribuição do mecanismo de endurecimento por precipitação. A amostra RA-DE, 

no entanto, apresentou fratura frágil intergranular ao longo de grande parte de sua 

borda, com profundidade de penetração de 48,6 μm. Já a amostra SOL-DE apresentou 

menor extensão da borda com mesmo aspecto de fratura frágil, com profundidade de 

penetração de 32,7 μm. 

 Pode-se afirmar que o mecanismo de fragilização ocorrido a 650 °C nas amostras 

SOL-DE e RA-DE foi a fratura intergranular assistida pela oxidação (OAIC). As 

análises de EDS permitiram observar a presença de regiões ricas em Nb, Al e Ti, 

próximas à borda dos CPs, atuando como formadores de óxidos frágeis nos contornos. 

 A amostra RB-DE, com maior fração de contornos especiais do tipo Ʃ3n e maior razão 

RTJ, se apresentou resistente a fratura frágil intergranular nos ensaios à quente. 

Nenhuma região de fragilização intergranular foi observada, evidenciando a maior 

resistência de sua microestrutura à penetração do oxigênio, e consequentemente ao 

fenômeno do OAIC. Ao contrário, a amostra RA-DE, com menor percentual de 

contornos do tipo Ʃ3n, apresentou maior susceptibilidade ao fenômeno de 

fragilização, com maiores áreas de fratura frágil intergranular e maior profundidade 

de penetração do oxigênio. 

 Apesar de, macroscopicamente, a deformação na fratura (εf) ter sido homogênea nos 

ensaios de tração a quente, observou-se que, em escala microscópica, a distribuição 

de deformação foi heterogênea. As análises de kernel average misorientation (KAM) 

permitiram observar a menor deformação localizada nos contornos especiais Ʃ3n, bem 

como os grãos intensamente deformados nos pontos de interrupção da propagação das 

trincas. As medidas do fator de Taylor (FT) evidenciaram maior propensão à 

propagação de trincas em contornos entre grãos com fatores de Taylor diferentes. 
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6. Sugestões 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: 

 Realização de ensaios de tração em temperaturas mais elevadas (700-750 °C) nas 

mesmas amostras submetidas a duplo envelhecimento, para mais ampla comparação 

sobre a presença de fratura frágil intergranular ocorrida na região da superfície de 

determinados corpos de prova quando ensaiados a 650 °C;  

 Ensaios de fluência nas mesmas amostras submetidas a duplo envelhecimento, para 

maior entendimento da resposta do material à exposição prolongada a altas 

temperaturas sob tensão constante; 

 Avaliação mais detalhada do fenômeno de fratura intergranular assistida pela 

oxidação (OAIC), sua cinética de ocorrência, modos de formação dos óxidos e 

mecanismos envolvidos na formação das trincas em diferentes temperaturas, nas 

diferentes condições de processamento estudados. A realização de ensaios de tração 

interrompidos em alta temperatura pode ser utilizada para avaliar a progressão das 

etapas da fragilização e, em seguida, ampliar a correlação entre a presença de 

contornos especiais na abrangência do fenômeno. Verificar presença de óxidos por 

espectroscopia de raios-x de dispersão de comprimento de onda (WDS); 

 Aplicação da técnica de tomografia de elétrons para reconstrução 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 distribuição da 

precipitação intergranular de fase δ em três dimensões ao longo da superfície de 

contornos de grão e partindo de junções triplas de caráter distintos. Essa análise 

ajudaria a entender o motivo pelo qual a fase δ apresenta diferentes morfologias 

dependendo do local em que ela cresce;  

 Aplicação da mesma técnica de tomografia de elétrons em MEV/FIB, porém 

intercalando o desbaste da superfície com a aquisição de mapa de orientação por 

EBSD.  Esta técnica permite caracterização dos 5 graus de liberdade do contorno de 

grão e ajuda o entendimento da morfologia dos contornos, como por exemplo, 

presença de microtrincas associadas à superfície do contorno e a presença de fase δ. 
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Anexo I 

 

Códigos – MatLab / MTEX versão 5.1.12 

 

Rotina para tratamento de dados de EBSD, cálculo do TG, percentual de fase δ, 
geração 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(1))); 
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))); 
gB11 = gB(gB.isTwinning(CSL(11,grains('Ni').CS),delta(5))); 
gB13 = gB(gB.isTwinning(CSL(13,grains('Ni').CS),delta(6))); 
gB15 = gB(gB.isTwinning(CSL(15,grains('Ni').CS),delta(7))); 
gB17 = gB(gB.isTwinning(CSL(17,grains('Ni').CS),delta(8))); 
gB19 = 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 códigos apresentados neste anexo são de domínio público, 
abertos para edição a partir do site, fórum e base de dados da ferramenta. 
Os mesmos foram adaptados para uso pelo grupo de alunos do Laboratório 
PropMec / PEMM / UFRJ.  



208 

 

plot(gB27,'lineColor','b','linewidth',2,'DisplayName','CSL 27'); 
hold off 
sigma3=sum(gB3.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase1 = ['A fração de sigma3,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma3)];disp(frase1) 
sigma5=sum(gB5.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase2 = ['A fração de sigma5,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma5)];disp(frase2) 
sigma7=sum(gB7.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase3 = ['A fração de sigma7,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma7)];disp(frase3) 
sigma9=sum(gB9.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase4 = ['A fração de sigma9,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma9)];disp(frase4) 
sigma11=sum(gB11.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase5 = ['A fração de sigma11,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma11)];disp(frase5) 
sigma13=sum(gB13.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase6 = ['A fração de sigma13,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma13)];disp(frase6) 
sigma15=sum(gB15.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase7 = ['A fração de sigma15,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma15)];disp(frase7) 
sigma17=sum(gB17.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase8 = ['A fração de sigma17,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma17)];disp(frase8) 
sigma19=sum(gB19.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase9 = ['A fração de sigma19,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma19)];disp(frase9) 
sigma21=sum(gB21.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase10 = ['A fração de sigma21,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma21)];disp(frase10) 
sigma25=sum(gB25.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase11 = ['A fração de sigma25,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma25)];disp(frase11) 
sigma27=sum(gB27.segLength)/sum(gB.segLength)*100; 
frase12 = ['A fração de sigma27,em porcentagem, é:' 
num2str(sigma27)];disp(frase12) 
     
areadelta=grains('Delta').grainSize; 
areaniquel=grains('Ni').grainSize; 
areatotalniquel=sum(areaniquel); 
areatotaldelta=sum(areadelta); 
fracaodelta=areatotaldelta/(areatotaldelta+areatotalniquel)*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 
[µm]','FontSize',14),ylabel('Realtive frequency [%]','FontSize',14) 
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figure 
plot(ebsd_smoothed,ebsd.bc); 
mtexColorMap white2black 
hold on 
plot(grains.boundary,'linewidth',0.5); 
hold off 
 

Rotina para obtenção do mapa de KAM 

kam = KAM(ebsd,'threshold',2*degree); 
  
ebsd(grains(grains.grainSize<=5))=[] 
  
[grains,ebsd.grainId,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 obtenção 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([1 -q -(1-q)]),'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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