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RESUMO

CONDE, F. F. Avaliagdo Microestrutural e Mecanica de pecas de Aco Maraging 300
fabricadas por Manufatura Aditiva usando Fuséo Seletiva a Laser e submetidas a Tratamentos
Térmicos. 85p. Dissertacdo (Mestrado) — Escola de Engenharia de Sao Carlos, Universidade de Sao
Paulo, S&o Carlos, 2019.

O aco maraging é conhecido pela sua alta resisténcia mecanica proveniente da formacao de
precipitados intermetélicos como NisTi e FezMo durante o envelhecimento, porém com subsequente
perda de tenacidade a fratura. Existe uma vasta literatura sobre este tipo de aco, o qual é submetido a
diversos tratamentos térmicos. Normalmente dois tratamentos térmicos sdo aplicados: uma
homogeneizacao inicial para solubilizacdo dos precipitados, sendo a recomendacao geral 820 °C/1 h,
e posteriormente o tratamento de envelhecimento, variando a temperatura de 455 °C a 510 °C e 0
tempo de 3 a 12 h. No entanto, pode haver variacbes no tratamento, como aquecimento apds
homogeneizacdo numa faixa de temperatura intercritica ou abaixo da Acl visando a reverséo da
martensita em austenita e o refino de grdo. Até o presente momento, ndo estd bem definida a
influéncia da temperatura/tempo em tratamentos de temperaturas inter ou subcriticas que visam o
refinamento da estrutura e 0 aumento da austenita retida/reversa. A literatura mostra tratamentos na
liga maraging 300 por meio de estudos mais antigos, da década de 70 e 80, utilizando aquecimentos
curtos e ciclicos para reversao e estabilizacdo da austenita reversa. Estudos mais recentes de outras
ligas utilizaram tratamentos isotérmicos para difusdo e reversdo da martensita em austenita. Nesta
proposta serdo pesquisadas as duas rotas de tratamento, ciclica e isotérmica, para avaliar a reversao
martensita-austenita. Os tratamentos ciclicos foram caracterizados por EBSD, MEV e difracdo de
raio-X ex-situ. Os tratamentos isotérmicos foram caracterizados por EBSD e difracdo de raio-X de
fonte sincrotron in-situ, ou seja, medida em tempo real durante o tratamento. Ambas as condicGes

foram avaliadas mecanicamente por meio de ensaios de flexdo de 3 pontos.

Palavras-chave: maraging 300; cinética de reversdo martensita-austenita; manufatura aditiva;
tratamentos ciclicos e isotérmicos para reversdo; andlise in-situ sincrotron e ex-situ; simulagédo
termodinamica do 18 Ni.



ABSTRACT

CONDE, F. F. Microstructural and Mechanical Evaluation of Maraging 300 Steel parts
manufactured by Additive Manufacturing using Selective Laser Fusion and subjected to
Thermal Treatments. 85p. Dissertacdo (Mestrado) - Escola de Engenharia de S&o Carlos,

Universidade de S&o Paulo, Sdo Carlos, 2019.

Maraging steel is known for its high mechanical strength resulting from the formation of intermetallic
precipitates such as NisTi and Feo2Mo during aging heat treatment, with subsequent loss of fracture
toughness. There is a vast literature on this type of steel, which is subjected to various thermal
treatments. Normally two heat treatments are applied: an initial homogenization for solubilization of
the precipitates, the general recommendation being 820 ° C/1 h, and later the aging treatment, varying
temperature from 455 ° C to 510 ° C and time of treatment from 3 to 12 hours. However, there may
be applied other heat treatments, such as heating after homogenization in an intercritical temperature
range or below Acl for the reversion of martensite-to-austenite and grain refinement. To date, the
influence of temperature and time on inter- or subcritical temperature treatments aiming at grain
refinement and martensite-to-austenite reversion is not well defined. The literature shows treatments
in the maraging 300 alloy, from the 70s and 80s, using short and cyclic heat treatment for reversion
and stabilization of austenite. Recent studies of other alloys have used isothermal treatments for
diffusion and martensite-to-austenite revresion. In this study, two heat treatment routes, cyclical and
isothermal, were investigated to evaluate the martensite-to-austenite reversion. Cyclic treatments
were characterized by EBSD, SEM and ex-situ X-ray diffraction. The isothermal treatments were
characterized by EBSD and X-ray diffraction of synchrotron source in-situ, that is, measured in real
time during the treatment. Both conditions were mechanically evaluated by 3-point-bending tests.

Keywords: maraging 300; martensite-to-austenite reversion kinetics; additive manufacture; cyclic
and isothermal treatments for martensite-to-austenite reversion; synchrotron in-situ and ex-situ
analysis; thermodynamic simulations of 18 Ni.
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(vermelho). O percentual volumétrico da fase de também é apresentado. a) HT1: Envelhecimento 480
°C / 3 h; b) HT2: 820 °C / 1 h + resfriamento a ar + 2x720 °C / 5 min + témpera em agua +
envelhecimento a 480 °C / 3 h; ¢) HT3: 820 °C / 1 h + arrefecimento a ar + 2x720 °C / 5 min +
témpera em agua + envelhecimento a 480 °C /6 h; d) HT4: 920 °C/ 1 h + arrefecimento a ar + 2x690
°C /5 min + arrefecimento a ar + envelhecimento 420 °C /6 h; €) HT5: 980 °C / 1 h + arrefecimento

aar + 2x690 °C / 5 min + arrefecimento a ar + envelhecimento a 480 °C / 6 h. Fonte: proprio autor.

Figura 34. Padréo de difracdo obtido por ensaio In-situ na linha de luz sincrotron, a) no inicio
do tratamento, ainda a temperatura ambiente e b) difracdo ao fim dos 30 minutos, na temperatura
isotérmica de tratamento (para curva preta, 610°C e para curva rosa, 690°C). Fonte: proprio autor.

Figura 35. Caracterizacdo de difracdo de raios X sincrotron resolvida no tempo durante a

simulacgéo de ciclos de témpera intercriticos em: a) 610 °C; b) 650; ¢) 690 °C. Fonte: proprio autor.



Figura 36. Anélise de difracdo de raios-X no sincrotron in-situ para a cinética de reversdo da
martensita-austenita isotérmica e sua estabilidade térmica durante o resfriamento. Fonte: préprio
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Figura 37. Valores de dureza Vickers e quantificacdo de fases por EBSD e difracdo de raio-X.
Nota-se uma divergéncia entre as anélises de EBSD e raio-X. Nota-se uma tendéncia de queda de
dureza com o aumento da fase austenitica na microestrutura para as condi¢des termicamente tratadas.
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Figura 38. Resultado do teste de flexdo das amostras tratadas termicamente. Aumento
significativo de ductilidade acompanhado de perda nas propriedades mecénicas. Fonte: préprio autor.
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1. INTRODUCAO

O ago maraging 300 fornece boas propriedades mecanicas e permite ser tratado termicamente
para obter uma excelente combinagdo de dureza e resisténcia mecanica (SSA, 2016). Dependendo
das condigoes de aplicagdo dos tratamentos térmicos do ago maraging, pode existir grande variagao
de tenacidade sem mudangas significativas de resisténcia mecanica, dureza ou microestruturas
(CARTER, 1969; XAVIER et al., 2017) cuja origem vem das mudancas na formagao de fases
intermetalicas durante os tratamentos térmicos de envelhecimento (JAGLE et al., 2016). As suas
principais aplicacdes sdo em aeronaves, estruturas em geral e moldes metdlicos e, portanto, alta
tenacidade e alta resisténcia mecanica deverao ser garantidas nas condi¢des de uso. O aco maraging
recentemente tem sido foco de estudo em fabricacdo por manufatura aditiva (MA) bem como as ligas
de titanio.

O recente avango na MA se baseou no estudo de ligas de maraging e titanio produzidas por
meio de técnicas como Selective Laser Melting (SLM) para seu desenvolvimento. Os metais
fabricados por MA geralmente possuem uma resisténcia mecéanica superior ao da liga forjada
(CASATI et al., 2016; KEMPEN et al., 2011; SURYAWANSHI; PRASHANTH; RAMAMURTY,
2017). No entanto, em geral, ha um trade-off da ductilidade e tenacidade pela resisténcia mecanica,
ou seja, as ligas maraging produzidas por MA tem sua resisténcia mecanica aumentada mas
apresentam menores ductilidades e tenacidades do que as produzidas por vias convencionais
(CASATI et al., 2016; KEMPEN et al., 2011; SURYAWANSHI; PRASHANTH; RAMAMURTY,
2017), sendo que o motivo da queda de ductilidade e tenacidade ainda nao estdo bem definidos.

Uma vez que a resisténcia mecénica dos metais fabricados via MA é superior as rotas
convencionais, busca-se a utilizacdo do mesmo sem tratamentos posteriores que diminuam tal efeito,
ou apaguem o efeito intrinseco oriundo da MA. Com isso, sdo necessarios designs de fabricacdo por
MA de forma a otimizar as propriedades mecanicas finais como um todo e a aplicacdo de tratamentos
térmicos posteriores que ndo reduzam a resisténcia e consigam elevar a ductilidade e tenacidade do
aco maraging (ASM, 1991; KEMPEN et al., 2011).

Muitos estudos ja reportaram que um dos causadores do efeito TRIP (transformacédo induzida
por plasticidade) é a formacao de austenita e sua estabilizacdo na temperatura de trabalho (ESCOBAR
et al., 2017; RAABE et al., 2009a; WANG et al., 2014). Durante a deformacdo, essa austenita se
transforma em martensita, causando uma expansao e localmente acomodando as tensdes, melhorando
a resisténcia do material. A presenca de austenita reversa finamente dispersa na matriz é uma das vias
para se aumentar a tenacidade e plasticidade, sem perdas significativas de resisténcia mecanica, dando
luz ao efeito TRIP (ESCOBAR et al., 2017; WANG et al., 2015a, 2016, 2014).
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Este trabalho prope o estudo da reverséo austenitica num ago maraging 300 produzido via MA
em funcdo de tratamentos térmicos ciclicos ex-situ e tratamentos térmicos isotérmicos in-situ para
reversdo da martensita em austenita, caracterizando a liga por meio de técnicas como microscopia
eletronica de varredura (MEV), difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD), ensaios mecanicos, e

analise in-situ de difracdo de raio-X por fonte sincrotron.

2. OBJETIVOS E METAS

O objetivo deste presente trabalho é avaliar se os tratamentos térmicos ciclicos e isotérmicos
afetam a microestrutura da liga maraging 300 fabricada via manufatura aditiva. Além disso, se estes
tratamentos sdo eficazes para produzir a reversdo da martensita em austenita de forma a estabilizar a
austenita em temperatura ambiente.

As metas so listadas:

1) Determinar se os tratamentos ciclicos sdo eficazes em promover reversao de martensita em

austenita e sua retencao;

2) Determinar se os tratamentos isotérmicos sdo eficazes em promover reversdo de martensita

em austenita e sua retengéo;

3) Determinar se a presenca de austenita reversa na microestrutura ird causar aumento de

ductilidade;

4) Determinar se ha a possibilidade de aplicar um tratamento térmico de reversdao de modo a

reverter martensita em austenita e ainda sim preservar a excelente resisténcia mecanica

oriunda do envelhecimento do aco.
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3. REVISAO DA LITERATURA
3.1. Manufatura Aditiva

Atualmente os processos de manufatura buscam alta producédo para minimizacéo dos custos e
atendimento da demanda. Os processos convencionais para manufatura de pecas metélicas ja estdo
bem fundamentados e possuem um largo histérico de implementacao e desenvolvimento. No entanto,
a maioria das pecas metalicas passam por diversas etapas até estar, de fato, pronta para utilizacéo e
consumo. Ainda hoje, a usinagem, ou seja, manufatura subtrativa € largamente utilizada,
representando grande parte do custo e do tempo para confeccdo de pegas metalicas (HERZOG et al.,
2016).

A quantidade de material descartado nos processos de usinagem de pecas aeronauticas é muitas
vezes superior a 50 % do material bruto. Na verdade, pecas mais complexas chegam a ter uma relagédo
buy-to-fly (BTF) de 20:1, ou seja, apenas 5 % da matéria-prima é efetivamente utilizada (ARCELLA,;
FROES, 2000). A usinagem convencional em geral possui um fator BTF 5:1. O termo BTF vem da
industria aeronautica que diz o quanto de matéria prima € necessario para obtencdo da peca final, e,
por fim, “fly” (voar) (ARCELLA; FROES, 2000).

De forma a diminuir a quantidade de material que se transforma em cavaco e evitar gasto com
material, hd uma busca por processos mais flexiveis, econdmicos e sustentaveis. A manufatura aditiva
(MA) tem encontrado espaco nos dias de hoje devido a alta flexibilidade de producgdo e
sustentabilidade, quase sem descarte de material. O érgdo de normalizacdo americano American
Society for Testing and Materials (ASTM) define a tecnologia MA como qualquer que aplique o
principio de adicdo de material gradualmente e forme uma geometria fisica 3D (ASTM F2792, 2013;
ASTM F2971, 2013; ISO/ASTM 52900, 2015).

Hoje, com um ganho de maior espaco e estudo desta tecnologia, busca-se aplicar MA néo so6
para prototipagem, mas como também para producéo de pecas finais, principalmente em casos onde
ha necessidade de reduzir a quantidade de matéria-prima, como no campo aeronautico.

A utilizacdo da MA também ¢é eficaz na producdo de pecas ndo macicas, possibilitando a
confeccdo de estrutura com nervuras ou colmeias (honeycomb), casos estes denominados de
compdsito estrutural. Esse tipo de aplicagdo é muito visado em moldes de injecdo para redugéo de
material interno apenas pelo emprego de nervuras estruturais para resistir as pressdes do processo.

A MA se apresenta em diferentes técnicas de processamento como impressao 3D, free form
manufacturing, direct digital manufacturing, rapid manufacturing e outros. A MA consiste na
fabricacdo de pecas por meio da criagdo de sucessivas camadas de um objeto solido 3D e sua

deposicédo. A criacdo de camadas finas € realizada por meio de um software que analisa um arquivo



24

de design auxiliado por computador (CAD), transforma em um arquivo de estereolitografia (STL),
faz uma discretizagdo por fatias e posteriormente traca uma rota para deposi¢cdo (HERZOG et al.,
2016; WONG; HERNANDEZ, 2012).

Apesar de baixa velocidade de processamento em relacdo a outros processos convencionais,
como a inje¢do e a usinagem (BAUMERS et al., 2016), o custo inicial de producdo pode ser menor
devido a ndo utilizagdo de ferramental e a flexibilidade de mudanca de projeto e produto também é
possivel. GAO et al., 2015 também relaciona o custo e tempo de producdo por meio da MA sendo
mais adequada principalmente para producdes de pecas com geometrias mais complexas e na

producdo em baixa escala.

3.1.1. Desenvolvimento histérico da MA

A primeira patente de manufatura por adicdo de camadas de material fundido foi feita por
Ciraud, em 1971, sendo considerado como um dos precursores para a MA como conhecida
atualmente (CIRAUD, 1972). Maiores avan¢os na MA foram limitados devido a falta de recursos
computacionais de maior poténcia. Uma chave para o desenvolvimento da MA era o desenvolvimento
na tecnologia de computadores da época, especialmente de sua capacidade para executar tarefas em
tempo real. Os primeiros computadores tomavam muitas horas ou até mesmo dias para preparar,
executar e concluir tarefas. Com o crescimento da comercializacgéo e utilizagcdo dos computadores nas
casas, 0s dispositivos se tornaram cada vez mais populares e novos avancos tecnologicos foram feitos,
0s quais vieram contribuir com a evolucdo da MA (GIBSON; ROSEN; STUCKER, 2015).

Em 1977, Ross Housholder propés a ideia de um molde em forma de malha, na qual a cada
abertura haveria material a ser fundido. Esta ideia posteriormente se tornou uma patente, sendo
similar a MA por fuséo seletiva ou sinterizacdo seletiva (HOUSHOLDER, 1981). Apenas em meados
de 1980 que a primeira prototipagem rapida foi realizada com ajuda de recursos computacionais. A
técnica se tornou notoria, sendo utilizada mais amplamente, porém apenas para confeccéo de modelos
e prototipos (WONG; HERNANDEZ, 2012). No final de 1992 houve o desenvolvimento da primeira
méaquina a qual se utilizava da técnica de sinterizacdo a laser seletiva (do inglés, selective laser
sintering - SLS), na universidade do Texas, em Austin (DECKARD, 1989). Na década de 1990,
méaquinas de MA comecaram a ser comercializadas, como a Sinterisation 2000/2500 e EOSINT P
350, sendo este o primeiro sistema de SLS na Europa a produzir prototipos poliméricos. Em 1988
Frank Arcella patenteou uma tecnologia de MA na Europa (ARCELLA, 1988), a qual,
posteriormente, foi aprimorada no instituto de Fraunhofer e designada como tecnologia de fusdo
seletiva a laser (do inglés, selective laser melting — SLM) (MEINERS; WISSENBACH; GASSER,
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1996).

No comeco de 2000, a empresa F&S iniciou, juntamente com a MCP HEK GmbH, uma parceria
comercial. Em 2007, a MCP HEK GmbH abriu um novo departamento apenas para 0
desenvolvimento e aprimoramento da tecnologia SLM. Posteriormente houve uma fuséo entre a MCP
e a MTT Technologies de modo a ampliar a abordagem em MA, sendo renomeada para SLM
Solutions GmbH em 2010.

3.1.2. Tecnologias e Nomenclaturas

A primeira forma de se criar um objeto por MA camada por camada foi por meio da
prototipagem rapida, desenvolvida em meados de 1980, a qual utiliza majoritariamente material
polimérico por possuirem menor ponto de fusdo e serem facilmente conformados (WONG;
HERNANDEZ, 2012). Atualmente, no entanto, a utilizacdo de polimeros na MA ja é bastante
difundida, e maiores pesquisas sao realizadas no campo dos metais e compdsitos metélicos devido a
dificuldade de confeccéo de pecas e produtos com geometrias complexas para uso tecnoldgico como
aeroespacial, biomédico, automotivo, ferramental e industrial (GU, 2015; WONG; HERNANDEZ,
2012).

Assim sendo, a MA tem um amplo campo de atuacdo, podendo utilizar uma ampla gama de
materiais, entre 0s quais estdo os polimeros, ceramicas e metais. As categorias € nomenclaturas
classificadas de acordo com as normas ASTM serdo descritas a seguir (ASTM F2792, 2013;
ISO/ASTM 52900, 2015).

1. Jato aglutinante (do inglés, binder jetting) - processo de fabricacéo aditiva na qual um agente
ligante liquido é depositado seletivamente para materiais em po.

2. Deposicdo por energia direcionada (do inglés, direct energy deposition - DED) - processo de
fabricacdo aditiva na qual a energia térmica concentrada é usada para fundir localmente o material
enquanto estdo sendo depositados. Em materiais metélicos, isso pode ocorrer com uma alimentacao
de arame e um arco elétrico para fundir, ou um laser, ou mesmo uma fonte de calor direcionada para
a precipitacdo de pds metalicos sobre uma superficie.

3. Extrusdo de material (do inglés, material extrusion) - processo de fabricagdo aditiva na qual
0 material ¢ administrado através de um bocal ou orificio.

4. Jateamento de material (do inglés, material jetting) - processo de fabricacéo aditiva na qual
goticulas de material sdo depositadas seletivamente. Estes abrangem majoritariamente polimeros que
sofrem cura por meio de luz, como a aplicagédo de radiagdo ultravioleta posterior a deposicao,

solidificando o material. Tambem pode ser utilizado para ceras.
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5. Fusédo de cama de p6 (do inglés, powder bed fusion - PBF) - processo de fabricacdo aditiva
na qual a energia térmica funde seletivamente regides de uma superficie, ou cama de p6. Uma
plataforma realiza movimento descendente e entdo uma nova camada de pé € sobreposta para uma
nova etapa de fusao seletiva.

6. Laminacéo de folhas (do inglés, sheet lamintaion) - processo de fabricagédo aditiva na qual
folhas de material s&o sobrepostas para formar uma peca. Este processo pode ser utilizado com papel.

7. Fotopolimerizacgéo (do inglés, photopolymerization) - processo de fabricacéo aditiva na qual
uma plataforma se move dentro de um tanque de fotopolimero liquido. A plataforma realiza
movimento descendente, enquanto novas camadas sdo curadas, geralmente por luz, as camadas
anteriores, dando formato solido desejado.

O processo de MA também pode ser subdivido em duas etapas: Unica etapa ou maltiplas etapas.
Essa distincdo é determinada pelo modo de confeccdo e geometria desejada, em termos industriais.
Ou seja, caso exista a producédo de alguma parte da peca por alguma rota convencional, e a MA seja
uma etapa para unir pecas, entdo o processo se torna de multipla etapa. Caso a pega inteira tenha sido
produzida por MA, entdo o processo é de Unica etapa. Em ambos 0s casos a pe¢a pode exigir usinagem
de acabamento, tratamentos térmicos posteriores e outras operacdes (ISO/ASTM 52900, 2015).
Sendo assim, 0 processo de multiplas etapas caracteriza que a manufatura tenha, obrigatoriamente,
ao menos uma etapa com a finalidade de unido de componentes (ISO/ASTM 52900, 2015).

Manufatura Aditiva

(MA)
¥ I ¥
Unica etapa Multiplas etapas

v { v

Fus3o de material similar Adesdo de materiais dissimilares
]
l l, l, ] Processo secundario
| Metal ”Polimero | Ceramica || Compésito (ex. sinterizagdo)

I Metal | I Cerdmica | |Compc'>5ito|

Figura 1. Principios do processo de MA de acordo com as etapas. Unica etapa: confec¢do de uma
peca exclusivamente por MA. Multiplas etapas: ha utilizagdo de componentes produzidos por outras
vias sem ser MA. Adaptado de (ISO/ASTM 52900, 2015).

No caso de Unica etapa para materiais metalicos, os principios e nomenclaturas seguem como

descritos na norma, de acordo com o diagrama a seguir (ISO/ASTM 52900, 2015).
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IVIateria|> Metal
L . Sélido + sélid
Estado Liquido (Fundido) o olido
Liguido
1 v v v
All tach Filamento Yy Folha
imentacdo )| | Ame /6] (Lamina)
y v v v
Distribuicio Bocal clﬂe Superficie de pé Empilhamento
deposicdo das folhas
+ ¥ v
o . . - . Fusdo das
Principio Deposicdo seletiva Fus3o seletiva
folhas
3 3 3 ] ¥
F Feixe de Feixe de Laser Ultrassom
onte elétrons Laser elétrons
L ¥ L 2 L2 ¥
Categoria Deposigdo por Fus3o de cama Laminagdo
g Energia direcionada de pd de folhas

Figura 2. Revisdo dos principios de processamento por MA de etapa Unica para materiais metalicos
(ISO/ASTM 52900, 2015).

No presente trabalho, apenas a tecnologia de fusdo seletiva a laser ser& abordada, sendo este o
principio utilizado para fabricacdo das amostras analisadas.

3.1.3. Fusao Seletiva a Laser (FSL)

A FSL é um processo que se utiliza da energia proveniente do laser. Processos de MA baseados
em laser possuem uma natureza metallrgica fisico-quimica complexa de ndo-equilibrio. Isto resulta
dos abruptos ciclos de aquecimento e resfriamento em &areas micrométricas. A complexidade da
microestrutura resultante depende do material bem como dos parametros de processamento (GU,
2015). Os materiais utilizados na FSL se apresentam na forma de pd, podendo ser de metal puro, ligas
metélicas ou compositos metélicos (GU, 2015).

As tecnologias de MA via sinterizacdo ndo alcancam uma densidade satisfatoria, produzindo
poros e vazios na peca fabricada, o que levou a busca por um processo que pudesse resultar em pecas
com uma densidade proxima a da tedrica. A tecnologia de FSL foi desenvolvida com a finalidade de
produzir componentes com densidade proximas a 99,9 %, tendo sucesso e grande desenvolvimento
no ano 2000. Desta maneira as propriedades mecéanicas de pecas produzidas via FSL podem
apresentar propriedades mecanicas semelhante as dos fabricados por técnicas convencionais, como
por exemplo, a fundicdo ou forjamento (GU, 2015). A tecnologia FSL abriu portas para o

processamento via MA de ligas metélicas néo ferrosas como titanio, aluminio e cobre, as quais até
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entdo ndo obtiveram sucesso por processamento de sinterizacdo seletiva a laser, resultando em
componentes com densidade de 99,5 % (GU, 2015).

As tecnologias de MA as quais utilizam leito em po para o processamento devem atender alguns
requisitos, como os a seguir (GIBSON; ROSEN; STUCKER, 2015):

1. H&a a necessidade de um reservatorio de p6 o qual consiga suprir o volume até a altura méxima
de processamento de acordo com as pegas a serem produzidas neste mesmo lote.

2. Deve haver um transporte de material adequado, do reservatério de p6 para a plataforma de
fabricacdo. Este volume deve cobrir a superficie exposta de material j& processado de acordo com o0s
limites superiores e inferiores de espessura de po. Isso leva em conta parametros programados como
sobreposicao de fusdo e granulometria do po.

3. O processo de distribuicdo do p6 possuir alta repetibilidade e reprodutibilidade, formando
uma camada de pé suave e fina.

4. A distribuicdo de uma nova camada de pd ndo deve criar forcas excessivas de cisalhamento

de modo a perturbar e alterar a camada de pé anterior, causando distor¢des no leito.
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Figura 3. Representacao de funcionamento do processo FSL (MURR et al., 2012).

A FSL é uma tecnologia promissora, que possui diversos campos de atuacdo de acordo com a
aplicacdo das ligas metélicas que podem ser processadas. No campo medicinal, a FSL abre portas
para a confeccao de proteses ortopédicas cujo material possua biocompatibilidade e com alta preciséo
dimensional de acordo com cada individuo, gerando réplicas a serem substituidas de acordo com sua
estrutura Ossea para implante (GIBSON; ROSEN; STUCKER, 2015; MARQUES, 2014). A FSL
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também é utilizada para fabricacdo de moldes de injecdo com canais internos de refrigeracéo, gerando
uma complexa rede de canais na estrutura as quais ndo poderiam ser fabricados por manufatura
subtrativa (GU, 2015; MARQUES, 2014).

Em resumo, a FSL tem crescido muito nestes dltimos anos devido a variedade de materiais
metalicos que sdo possiveis de serem processados com esta técnica e possuem dificuldades em outras
tecnologias de MA e até mesmo por meio de rotas convencionais da manufatura. Porém, apresenta
como principal desvantagem a baixa velocidade de processamento quando comparado a outras vias
de manufatura convencionais.

Apesar de sua vagarosidade em relacdo a outros processos convencionais, como a injecéo e a
usinagem, o custo inicial de producdo pode ser menor e a flexibilidade de mudanca de projeto e
produto também € possivel (BAUMERS et al., 2016). Sugere-se que alguns processos, como por
exemplo a injecdo, sejam eficientes para producdo em massa e reducdo de tempo. Diferentemente,
MA ¢é mais adequada para producdes de pequenas quantidades sem precisar de custo de ferramental
inicial (GAO et al., 2015).

3.1.4. Materiais Utilizados no FSL

Existem diversos processos de obtencdo da matéria prima para o FSL em forma de p6, como
por exemplo o basico processo mecanico de moagem, podendo se utilizar de um moinho rotativo para
cominuicdo do material. Os métodos mais utilizados sdo os de atomizagdo, podendo ser com a
utilizacdo de agua, ar, ou atomizacdo por centrifuga. A atomizacdo a agua ou a gas consiste no
jateamento do fluido (gasoso ou liquido) de encontro com um fio de metal fundido, que € vazado
atraves de um orificio, causando a pulverizacdo e um abrupto resfriamento do metal. A morfologia
das particulas dependerdo de diversos parametros, como a vazao e espessura do fio de metal fundido,
pressdo do fluido e o tipo de atomizacdo (CHIAVERINI, 1986). Em todo processo de obtencdo de
po, deve ser feita uma diferenciacdo da granulometria por meio de uma sele¢éo por peneiras.

De modo geral, nos processos de producdo baseados em pd, as caracteristicas do p6, como
fluidez e empacotamento, irdo determinar a eficiéncia e a qualidade do produto. Assim sendo, 0
material em forma de p6 empregado no processamento da FSL de leito em p0 deve possuir algumas
caracteristicas, de forma que o processamento seja otimizado. Observacfes sobre os poOs sao
apresentados a seguir (GIBSON; ROSEN; STUCKER, 2015; MURR et al., 2012).

1. Quanto menor o tamanho das particulas, maior é o atrito entre as particulas, aumentando

assim as forcas eletrostaticas entre si, causando a perda de fluidez do p6. Quanto menor a
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granulometria, maior o angulo empilhamento do pd. Quando uma perturbacgdo suficientemente forte
para causar o desprendimento entre as particulas € inserida, como uma vibragdo, um aglomerado de
particulas se desprende do montante total ao invés de poucas particulas apenas rolarem do topo.

2. Uma maior razao da area superficial e o volume de uma particula causa um aumento de sua
energia superficial, tornando-a mais reativa. Para certos materiais, isso se traduz em inflamabilidade,
ou seja, 0 po pegar fogo e até mesmo se tornar explosivo na presenca de oxigénio. Consequentemente,
héa certos requisitos para 0 armazenamento e manuseio do pd, bem como a presenca de uma atmosfera
inerte durante o processamento.

3. Particulas muito pequenas tendem a flutuar numa nuvem de p6. Em méaquinas de leito de pd,
as particulas muito pequenas transportadas do reservatorio para a plataforma de fabricagéo sofrerdo
essa dissipacdo pelo ar. Isso causara a formacdo de nuvem, causando uma reducdo na sensibilidade
Otica, podendo até mesmo causar danos em componentes mecanicos moveis pelo acimulo de po,
gerando atrito.

4. Granulometria menor permite um melhor acabamento superficial, maior controle
dimensional da produto e camadas mais finas. No entanto, tamanhos excessivamente menores de
particulas podem incorrer nos problemas citados acima.

5. A utilizacdo de p6 com apenas um tamanho causa maiores vazios intersticiais entre as
particulas, os quais poderiam ser preenchidos por menores particulas. Em relagdo a um tamanho Gnico
de po6, uma granulometria menor é desejada pois diminui o vazio intersticial entre as particulas e
facilita o processo de sinterizacdo e fusdo. No entanto, é desejavel uma distribuicdo da faixa de
granulometria para otimizacdo do empacotamento, permitindo que particulas menores preencham 0s

vazios intersticiais do empacotamento de particulas maiores.

3.1.5. Propriedades do A¢o Maraging Fabricado via MA

Foi reportado um aumento significativo na resisténcia a tragao do aco Maraging 300 produzido
por MA, comparado com processo convencional de forjamento. Tratamentos térmicos foram
realizados em ambas condicdes, tendo elevado a resisténcia mecanica. Para um tratamento de
envelhecimento de 480 °C por 5 h, 0 a¢o produzido diretamente por SLM teve sua resisténcia média
a tracdo melhorada de 1290 para 2217 MPa. No entanto o tratamento térmico resultou também em
uma queda de mais de 75% de energia absorvida nos ensaios de impacto Charpy (KEMPEN et al.,
2011).

Os tratamentos térmicos apds a fabricacdo do ago Maraging 300 por FSL influenciam as

propriedades mecéanicas, chegando em uma condicdo 6tima para um envelhecimento de 460 °C por
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8h, atingindo uma resisténcia a tragdo de 2017 MPa. Os pesquisadores sugerem que a precipitacao de
fases seja o fator governante na mudanga das propriedades mecénicas do acgo, e ndo a presenca e
formacdo de austenita reversa como se pensava (CASATI et al., 2016). Na avaliacdo da dureza do
Maraging 300 via processo convencional (recozido, temperado e revenido) e via duas rotas de MA,
foi verificado que o material produzido por MA sem envelhecimento apresentou uma dureza maior
do que por processo convencional sem envelhecimento. No entanto, quando submetido ao processo
de envelhecimento, o processo convencional supera em valor a dureza do processado por MA. Estes
resultados foram atribuidos a presenca da microsegregacao gerada pela MA, formando austenita
reversa e austenita retida, enquanto o processo convencional ndo apresenta austenita em sua
microestrutura (JAGLE et al., 2016).

A influéncia dos parametros de processamento durante a FSL foi pesquisada, relatando ser a
velocidade de deslocamento do laser o fator de maior influéncia na densidade final do material
(MARQUES et al., 2015). Mesmo com variagOes nos fatores de processamento, poucas mudancas
microestruturais foram averiguadas.

Um dos estudos que se tem acerca da liga Fe-18Ni Maraging 300 relata um pequeno aumento
na resisténcia a tragcdo do aco, atingindo alta dureza e mais que 99 % da densidade tedrica por meio
de MA do tipo FSL (CASALINO et al., 2015). H& semelhanca de valores de dureza dos corpos de
prova da liga Maraging 200 processados na horizontal e vertical, sendo préximos de 360 HV.
Amostras até 99,2 % foram obtidas e verificou-se uma melhora na resisténcia mecénica quando
submetido a tratamento térmico, mantendo a 525 °C por 6 h, elevando a resisténcia a tracdo média de
1210 MPa para aproximadamente 1640 MPa, ultrapassando os valores de referéncia do material dado
pelo fornecedor (BROOKES, 2016).

Um estudo relata a formacdo de 4 regides distintas devido o aporte térmico da soldagem sendo
estas a zona fundida, zona de super-aquecimento (acima de Ac3), zona de transicdo e zona dura para
0 processamento de MA via feixe de elétrons de uma liga maraging T250. Ocorre uma queda de
dureza na zona de super-aquecimento porque hé solubilizacao dos precipitados e crescimento de gréo,
e um aumento de dureza na zona dura por causa do efeito de revenimento e precipitacdo de fases
duras (temperatura logo abaixo Acl) (MO et al., 2009).

As propriedades mecéanicas obtidas do fabricado por MA foram reportadas no geral como
similares aos do convencional, obtendo maior limite de resisténcia a tragdo e menor alongamento
final. Foi relatado também a auséncia de anisotropia em relacdo as direcfes de processamento
(SURYAWANSHI; PRASHANTH; RAMAMURTY, 2017).
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3.2. Acos Maraging

Acos maraging sdo conhecidos por terem uma alta dureza sem perderem a tenacidade e
ductilidade. S&o uma classe especial de acos baixo carbono de ultra alta resisténcia, tendo como
principal elemento de liga o niquel, o qual forma intermetalicos de elevada dureza em uma matriz
tipicamente martensitica. Tipicamente, elementos como molibdénio e cobalto também séo
adicionados. A origem da nomenclatura maraging vem do inglés, “mar” (martensita) + “aging"
(processo térmico de envelhecimento), o qual € o processamento térmico utilizado para esta liga
(ASM, 1991).

Varias composi¢des foram criadas dentro da categoria do ago para fornecer diferentes niveis de
resisténcia mecanica. As composicdes mais comuns foram desenvolvidas pela International Nickel
Ltd. (Inco), as quais apresentam a resisténcia a tracdo em ksi no estado envelhecido do aco juntamente
com o teor de niquel (SHA; GUO, 2009). A Tabela 1 resume as composic¢des tradicionais fornecidas

pela Inco.

Tabela 1. Designacdo das ligas maraging de acordo com Inco e composi¢do quimica aproximada.
Resisténcia em MPa fornecida (% em peso) (SHA; GUO, 2009).

Designacéo Ni Mo Co Ti Al Ouax (MPa)
18Ni (200) 18,0 3,3 8,5 0,2 0,1 1400
18Ni (250) 18,0 5,0 8,5 0,4 0,1 1700
18Ni (300) 18,0 50 9,0 0,7 01 2000
18Ni (350) 18,0 4,2 12,5 1,6 0,1 2400
18Ni (fundido) 17,0 4,6 10,0 0,3 01 1650

Acos carbono comuns sdo usualmente endurecidos pela austenitizagdo da ferrita e sua
subsequente transformacao em bainita ou martensita, podendo haver precipitacdo de carbetos, nitretos
ou outros intermetalicos (ASM, 1991). O a¢o maraging possui tipicamente uma matriz martensitica
apesar do baixissimo teor de carbono, 0 que aumenta a tenacidade e ductilidade. A presenca do
elemento de liga niquel também influencia a ductilidade do aco e sua tenacidade de modo a aumenta-
la, além de proporcionar uma precipitacéo de intermetalicos de elevada dureza, causando um aumento
drastico na resisténcia mecénica. A Figura 4 mostra a boa combinacdo de tenacidade a fratura e

resisténcia mecénica do agco maraging em relacéo a outras ligas.
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Figura 4. Gréafico de tenacidade a fratura e resisténcia mecanica em funcdo da classe Maraging.
Adaptado de J.C. Hamaker and A.M. Bayer, Cobalt, No. 38, 1968, p 3.

Acos maraging sofrem transformagdo martensitica mesmo com témpera moderada e lenta
(DECKER; EASH; GOLDMAN, 1962). A reacdo martensitica de aco maraging pode ser descrita
como insensivel a taxa de resfriamento. Como 0s acos maraging sdo acos de baixo carbono ultra-
resistentes, a estrutura de martensita ndo apresenta tetragonalidade, mas sim uma estrutura ctbica
centrada no corpo (DECKER; EASH; GOLDMAN, 1962).

O surgimento do a¢o maraging se deu com estudos da liga sistema ferro-niquel, o qual sofre
aumento significativo da resisténcia mecanica com a adi¢cdo de cobalto e molibdénio (DECKER;
EASH; GOLDMAN, 1962; FLOREEN; DECKER, 1962). Posteriormente, trés acos maraging
baseados no sistema Fe-18Ni-Co-Mo foram concebidos, sendo intituladas como 18Ni 200, 250 e 300,
substituindo as antigas ligas Fe-20Ni e Fe-25Ni (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990). Em geral, os
niveis de resisténcia obtidos por essas ligas sdo determinados pelos teores de cobalto, molibdénio e
titanio. O endurecimento e aumento da resisténcia mecanica da liga ocorre primeiramente pela adicao
combinada de cobalto e molibdénio, e posteriormente com a adicao de titanio. A tenacidade da liga é
otimizada por adi¢do de elementos de liga que ndo causem endurecimento por solugdo sélida na
martensita (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

Usualmente o aco maraging é fabricado por duas rotas de fundicdo distintas. A mais usual se
utiliza da fundicdo dos constituintes em um forno de inducéo a vacuo (vacuum induction melting —
VIM) e, em seguida, a refusdo em forno a vacuo (vacuum arc melting — VAR) (ROHRBACH,;
SCHMIDT, 1990). A série de maior controle e qualidade, que em geral sdo destinadas para uso de
elevado risco como aeroespacial e aeronautica, sdo produzidos via VAR seguido de VIM e
posteriormente sofrem refusdo em forno de escoria eletrocondutora (electroslag remelting furnace —
ESR) (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).
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3.3. Aplicacéo dos Acos Maraging

A proposta para utilizacdo do maraging em 1959 era de sua aplicacdo para chapas de casco de
submarinos, porem ndo sendo qualificados devido a insuficiente tenacidade a fratura (DECKER,
1979). No entanto, na mesma época o setor aeroespacial estava em ascendéncia, procurando metais
com uma boa relacdo peso-resisténcia. O aco maraging recebeu suas primeiras aplicacdes em
componentes espaciais como casco de foguete, modulos lunares e veiculos exploratorios lunares
(rover) (DECKER, 1979). Posteriormente o ago maraging chegou a ser utilizado no submarino de
pesquisa Deep Quest, em 1960, sua primeira aplicagdo em submarino. Maiores estudos relataram a
susceptibilidade do aco em sofrer fragilizacdo por hidrogénio e corrosdo sob tensdo em meios
aquosos, 0 que impediu maiores avancos e utilizacbes do ago maraging em submarinos na época
(DECKER; FLOREEN; WILSON, 1988).

Em 1970, com a alta do cobalto, uma nova classe de maraging foi ganhando espaco, o0 maraging
sem cobalto (cobalt-free), sendo feita uma categorizacdo primaria do maraging como sendo com ou
sem adicdo de cobalto (DECKER, 1979; SHA; GUO, 2009).

No seu surgimento, 0 aco maraging possuia aplicacdes para ferramental, moldes, eixos, no setor
militar, tendo sido aplicado algumas vezes para caso de submarino e de foguetes, aeronauticas como
engrenagens e trem de pouso, e até mesmo no setor automotivo, tendo como vantagem, ndo so6 suas
propriedades mecanicas, mas seu custo por necessitar de menos tratamentos térmicos que outros agos
da época, e uma usinabilidade muito boa quando no estado solubilizado (DECKER, 1979). O aco
maraging veio a ter também aplicaces na area nuclear, na construcdo de centrifugas de
enriquecimento de uranio (DECKER; FLOREEN; WILSON, 1988).

Atualmente, o aco maraging vendo sendo muito utilizado na MA por FSL devido sua
composicao quimica e propriedades. A FSL, conforme abordado nos itens anteriores, consiste na
fusdo total ou parcial de uma superficie de p6, gerando altos picos de temperatura como também altas
taxas de aquecimento e resfriamento. Estes ciclos térmicos podem causar témpera, distor¢do
geomeétrica, trincas a quente e a frio e um baixo teor de carbono se torna um requisito para a
processabilidade de um material via MA. Assim sendo, 0 aco maraging tem sido alvo de estudo e uso
na FSL por possuir um teor de carbono abaixo de 0,03 % e boa estabilidade dimensional (MARQUES
etal., 2015; ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).
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3.4. Tratamentos Térmicos

Os tratamentos térmicos mais comuns aplicados no aco maraging sé@o o de solubilizacéo e
envelhecimento. Primeiramente uma matriz martensitica € formada no aco maraging para em seguida
se aplicar o processo de envelhecimento. A formacdo da martensita ocorre diretamente no processo
de recozimento para solubilizagdo. O recozimento da solubilizagdo tem como intuito a redistribuicao
dos elementos de liga de volta para a matriz em forma de solucdo solida, dissolvendo qualquer
precipitado formado oriundo de um possivel histérico térmico anterior (ASM, 1991). Para tal, é
necessario aquecer a liga acima do patamar completo de austenitizacdo, Ar3, e deixar por um periodo
de tempo em isoterma para redistribuicdo dos elementos na rede cristalina e, em seguida, resfriamento
a temperatura ambiente. Tal procedimento € mandatorio no uso das ligas 18 Ni e, em geral, 0
procedimento padrdo se baseia no aquecimento a 815 °C por 1 h, seguido por resfriamento ao ar
(ASM, 1991). Mesmo em resfriamento muito brando, como ao ar, as ligas 18 Ni sofrem
transformacdo martensitica devido ao alto teor de elementos de liga presentes. No entanto, a
martensita é formada sem gerar grandes distor¢6es dimensionais, uma vez que o baixo teor de carbono
impede a formacdo de uma rede tetragonal de corpo centrado, sendo formada a martensita numa
forma cubica de corpo centrado, apresentando uma maior ductilidade e tenacidade (ASM, 1991;
DECKER; EASH; GOLDMAN, 1962).

Na forma anterior ao envelhecimento, a dureza apresentada pelo aco € significativamente
inferior, facilitando os processos de usinagem e acabamento. Por isso geralmente o aco € submetido
a solubilizacdo antes de sua usinagem. No entanto, caso um encruamento superficial seja indesejado,
a usinagem pode ser aplicada apds o tratamento térmico de envelhecimento, sendo necessarias
algumas préticas de cautela como o uso de vacuo, atmosfera de controle de ar circulante ou banho de
sais para minimizar os danos a superficie. Geralmente, as atmosferas endotérmicas sdo usadas em
conjunto com fornos de circulacao de ar com controle atmosférico. Uma pressao positiva na atmosfera
do forno por gas inerte pode ser desejada durante um processo de solubilizacdo caso haja necessidade
da utilizacdo de vacuo no forno. Isto para evitar a possivel perda de elementos de liga em baixos
niveis de vacuo (ASM, 1991).

Quando componentes maiores da liga sdo necessarios sem distor¢do dimensional, um duplo
tratamento de térmico pode ser aplicado, com uma etapa intermediaria de alinhamento do
componente, sendo aplicados frequentemente com o componente na direcdo vertical para evitar
distorgOes. A temperatura inicial de recozimento pode variar entre 815 e 980 °C, faixa onde as tensdes
residuais podem ser aliviadas e completamente removidas. Ocorre entdo o resfriamento até a

temperatura ambiente, e se necessario, realiza-se algum procedimento para endireitar o componente
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(ASM, 1991). Posteriormente, um novo aquecimento é feito para se atingir uma temperatura de
recozimento na faixa 790 a 815 °C para remover tensdes oriundas do processo mecanico de
alinhamento do componente e minimizar distor¢cdes. Caso 0 componente seja tratado termicamente,
sofra alinhamento e entdo siga para o tratamento térmico de envelhecimento, a distorcdo sanada
durante o alinhamento pode retornar devido ao efeito de memoria de forma da martensita em ripa do
ferro-niquel de baixo teor de carbono (ASM, 1991). As ligas de 18 Ni fundidas geralmente recebem
duplo tratamento térmico antes da solubilizacdo padrdo a 815 °C, consistindo em um aquecimento
inicial de 1150 °C por 1 h com resfriamento ao ar livre, e reaquecimento a 595 °C por 1 h, seguido
de resfriamento ao ar livre. Este pré-tratamento € um ciclo de homogeneizacéo seguido de super-
envelhecimento antes do tratamento padréo de solubilizacdo. O tratamento isotérmico de 595 °C visa
a reversdao da austenita para proporcionar locais para nucleacdo de recristalizacdo quando o
recozimento padréo de solubilizacéo de precipitados for aplicado (tratamento padrdo a 815 °C) (ASM,
1991). O tratamento de solubilizagcdo por recozimento que segue os ciclos de homogeneizagéo e
super-envelhecimento é similar ao de produtos forjados.

O tempo e a temperatura de recozimento para solubilizacdo causam um efeito nas propriedades
finais da liga ja envelhecida. No que tange a temperatura de recozimento, pouca alteracdo é causada
nas propriedades mecanicas finais do componente ap6s o envelhecimento, sendo que para maiores
temperaturas, hd uma tendéncia suave de queda de resisténcia mecénica e o0 alongamento permanece
praticamente inalterado, como mostra a Figura 5.
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Figura 5. Grafico mostrando a influéncia da temperatura de recozimento para solubilizac&o nas
propriedades mecéanicas do aco de tensdo ultima, tensdo de escoamento, reducdo da area transversal
e alongamento. Em geral nota-se uma tendéncia de leve aumento até a temperatura de 825 °C, com
uma posterior leve diminuicéo ate 980 °C. Grafico adapatado de (ASM, 1991). Tratamento térmico

de recozimento de acordo com a temperatura indicada durante 30 minutos, seguido de
envelhecimento a 480 °C durante 3 h.
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Os acos maraging sdo geralmente solubilizados a uma determinada temperatura por 1 h. Pode-
se obter resisténcias maiores em casos de tempos de recozimento para solubilizacdo mais curtos. No
entanto, um cuidado deve ser tomado para garantir a dissolugdo completa dos agentes intermetalicos
endurecedores da matriz. Tratamento para solubilizagdo em geral perdura 1 h, havendo casos de
crescimento de gréo para tempos mais longos, como, por exemplo, 0s acos marinhos com teor de
boro, 0s quais apresentam crescimento de grdo quando tratados por mais de 6 h a 955 °C (ASM,
1991).

Tratamentos térmicos de ciclagem nos acos maraging podem ser utilizados com a finalidade de
reducdo do tamanho de grdo. Ciclagem térmica entre as temperaturas de transformacdo martensitica
Ms e a temperatura de austenitizacdo Aez, podendo ser superior a temperatura de recozimento para
solubilizacdo, € aplicada, gerando transformac@es do tipo martensita-austenita e austenita-martensita,
deixando ilhas de austenita que atuam como pontos de recristalizacao e refino de grdo no aumento da
temperatura de um ciclo posterior (ASM, 1991; GOLDBERG, 1968; NAKAZAWA; KAWABE;
MUNEKI, 1977, 1983). As deformacdes impostas pelas transformac@es displacivas por cisalhamento
sem difusdo de martensita-austenita e austenita-martensita também fornecem maior for¢a motriz para
a recristalizagdo durante esses ciclos térmicos. Fora reportado um refino de uma microestrutura com
tamanho de grdo ASTM de 00/1 para um tamanho de grdo ASTM de 6/7 em 18 Ni maraging 300
apos trés ciclos térmicos entre a temperatura ambiente e 1025 °C (ASM, 1991).

3.4.1. Precipitacdo de Intermetélicos

Os acos maraging sdo submetidos ao tratamento térmico comum de envelhecimento para
precipitacdo de intermetalicos endurecedores da matriz os quais aumentam significativamente a
resisténcia mecanica do ago. O tratamento tipico de endurecimento por envelhecimento apds o
recozimento para solubilizagdo consiste no reaquecimento da liga na faixa de temperatura de 455 a
510 °C, mantendo em isoterma, ou seja, na mesma temperatura sem variar por 3a 12 h. O resfriamento
posterior ocorre ao ar livre até a temperatura ambiente. A temperatura mais tipica de ser aplicada é
de 480 °C para os aos maraging de classe 200, 250 e 300, sendo sé&o mantidos de 3 a 8 h. Isto porque
a 480 °C fornece o pico de resisténcia da liga, como mostra a Figura 6. Para a classe 18 Ni maraging
350, o tratamento geralmente tem duracédo de 6 a 12 h a 480 °C (ASM, 1991). A Tabela 2 mostra em
resumo os tipicos tratamentos térmicos, incluindo o envelhecimento, e suas propriedades mecanicas

resultantes para diversas ligas maraging.
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Figura 6. Efeito da temperatura de envelhecimento nas propriedades mecénicas de resisténcia a
tracdo, tensdo de escoamento, reducdo da area transversal e alongamento da liga 18 Ni maraging 250,
fundido a vacuo. Tratamento térmico: solubilizagdo a quente tratada a 815 °C (1500 ° F) por 1 h,
resfriada a ar e envelhecida na temperatura indicada durante 6 h. Pico de resisténcia mecanica se da
num tratamento de aproximadamente 480 °C. Adaptado de (ASM, 1991).

Tabela 2. Propriedades mecanicas tipicas de diversas classes do aco maraging 18 Ni numa condic¢éo
tratada termicamente e envelhecida de acordo com o usual (ASM, 1991).

Alongamento  Redugdo Tenacidade
Classe Tratamento térmico Oy Gu em 50 mm daArea  aFratura
(MPa) (MPa) (%) (%) (MPavm)
Ma;gg'”g 815°C/Lh+480°C/3h 1400 1500 10 60 200
Ma;gg'”g 815°C/Lh+480°C/3h 1700 1800 8 55 120
Ma;gg'”g 815°C/1h+480°C/3h 2000 2050 7 40 80
Maraging  815°C/1h+ 480 °C/12
350 N 2400 2450 6 25 43
. 1150 °C/1 h + 595 °C/1
Maraging " gic%chv4a80 1650 1750 8 35 105
Fundido °C/3 h
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O estudo do fendbmeno de formac&o dos precipitados intermetalicos é grande importancia nas
ligas maraging pois séo estes que oferecem a liga o acréscimo substancial de limite de resisténcia. O
envelhecimento por precipitacdo de intermetalicos dos acos maraging tem sido relacionado a dois
mecanismos distintos. O primeiro mecanismo tem sido atribuido a redistribuicdo e ordenamento de
curto alcance do cobalto na solugdo solida, e o segundo mecanismo envolve a precipitagdo de
compostos intermetalicos ricos em niquel na matriz martensitica (ASM, 1991). Embora esses dois
mecanismos ocorram separadamente, eles estdo intimamente inter-relacionados. O estudo de difracéo
de néutrons realizado em uma liga 18 Ni maraging 350 revelou a existéncia de um alto grau de
ordenamento de curto alcance na microestrutura ap6s envelhecimento a 510 °C por 3 h (RACK;
KALISH, 1971). Foi com base neste estudo que esse fendbmeno de ordenacao de curto alcance ganhou
maior notoriedade e resultou no conhecimento da formacéo de regibes ricas em ferro e cobalto e
regides ricas em niquel. Tal fenbmeno é similar aos tratamentos ciclicos estudados na época para
reversdo da martensita em austenita causando formacOes de regides ricas em elementos
estabilizadores de austenita e outras com elementos estabilizadores de ferrita (ANTOLOVICH,;
SAXENA; CHANANI, 1974; GOLDBERG, 1968), o qual sera citado mais adiante neste trabalho.

E reportado que a existéncia de regides ordenadas em curto alcance e ricas em elementos
presentes nos precipitados intermetalicos influenciam o subsequente endurecimento por precipitacao
da liga. H4 uma variedade de compostos intermetalicos que se formam durante o envelhecimento da
liga, como Fe2Mo, Fe7Mo6, Ni3Ti, Ni3Mo, entre outros (MOSHKA et al., 2015). Em relagéao, por
exemplo, aos precipitados compostos de niquel formados nos agos maraging durante o
envelhecimento, a formacdo destes ocorre principalmente nas regides ricas em niquel que foram
formados na estrutura ordenada de curto alcance (ASM, 1991; RACK; KALISH, 1971). Além disso,
a formacdo de regiGes ricas em ferro e cobalto tendem a estabilizar esses mesmos precipitados, porque
a forte atracdo interatdmica entre ferro e cobalto inibe a difusdo de ferro para as regides ricas em
niquel. Isso, por sua vez, retarda a formacdo e substituicdo dos precipitados ricos em niquel por
precipitados mais estaveis ricos em ferro, de acordo com o equilibrio termodinamico da liga. Tal
fenémeno é difusivo e dependente do tempo. H& portanto um tempo para reordenacao dos elementos
em regides de elementos de maior afinidade com niquel (e, assim sendo, maior afinidade com a
austenita) e outra regido, majoritariamente dominada pela afinidade com o ferro (e, assim sendo,
maior afinidade com a ferrita). Apos esta reordenacao, a precipitacdo dos intermetalicos ocorreria de
forma organizada na rede cristalina (ASM, 1991; RACK; KALISH, 1971). Outros estudos utilizam
espectroscopia de Mdssbauer mostrando que, de fato, nos estagios iniciais hd uma redistribuicdo dos
elementos, formando ilhas de niquel-molibdénio-titanio e ferro-cobalto (LI; YIN, 1995; MARCUS;
FINE; SCHWARTZ, 1967) como mostrados na Figura 7.
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Figura 7. Analise por espectroscopia de Mdssbauer num ago 18 Ni maraging 350, mostrando o efeito
do envelhecimento ao longo do tempo em relacdo a composi¢do quimica pontual do aco. Condicao
a) solubilizada; envelhecida a 500 °C por b) 2 minutos; ¢) 5 minutos; d) 15 minutos; €) 30 minutos;

f) 60 minutos (LI; YIN, 1995).

Os precipitados reportados como tipicos de serem formados no aco maraging sdo mostrados na

Tabela 3.

Tabela 3. Precipitados intermetalicos usualmente formados na microestrutura da liga maraging, um

sistema Fe-Ni-Co-Mo-Ti (MOSHKA et al., 2015).

Composicao / Estrutura Parametro de
Fases . X o
Estequiometria cristalina rede
a=4,751 A
Fase [ (mi) FezMos Romboédrica c=8,988 A
y=120"°

a=4,755 A
Fase Laves Fe:Mo Hexagonal c=7.767 A
- - a=5,096 A
Ni3Ti NizTi Hexagonal c=8.304 A
a=5,064 A
Ni3Mo NisMo Ortorrdmbica b=4,224 A
c=4,448 A
a=7,04 A
S AsB Hexagonal =248 A
a=~4,0 A
© A2B Hexagonal c=~2.4 A
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No entanto ha uma diferenca de cinética de formacao dos intermetalicos, sendo que a literatura
indica o NisTi e NisMo como sendo os precipitados formados predominantemente durante o
envelhecimento, enquanto as fases mais estaveis como FexMo e FezsMoe sendo formadas apos um
maior tempo de tratamento térmico de envelhecimento (MOSHKA et al., 2015; VISWANATHAN;
DEY; ASUNDI, 1993). A Figura 8 mostra a imagem feita por microscopia de transmisséo, revelando
os precipitados classificados como NisTi.

Figura 8. Microestrutura tipica do agco maraging sem adicdo de cobalto, envelhecido a 540 °C durante
3 h. (a) Imagem de campo escuro mostrando precipitados de Ni3Ti; (b) imagem de campo escuro
mostrando a presenca de austenita reversa entre as ripas de martensita e dentro das ripas de martensita
(SHA; GUO, 2009).

3.4.2. Aspectos Termodinamicos e Cinéticos de Precipitacio

O tratamento térmico de envelhecimento nas ligas maraging causa a formacdo de uma nova
fase na matriz microestrutural, ou seja, a precipitacdo de uma nova fase pela decomposicdo de uma
fase ja existente. Esse fendmeno pode ser dividido em trés etapas: (1) a formacgdo de ndcleo(s) da
nova fase; (2) o crescimento destes ndcleos; e (3) o aumento do precipitado sem alteragcdo na sua
fracdo total na microestrutura. A nucleacdo dos precipitados pode ocorrer de duas maneiras: se a
formacao flutuante de pequenos ndcleos causa uma diminuicdo da energia livre do sistema, entdo nao
ha uma barreira energética para tal reacdo e a reacdo é dita ser espontdnea por decomposicao
espinodal. Na decomposi¢do espinodal, o material é inerentemente instdvel a estas pequenas
flutuacBes de composicéo e, portanto, decompde-se espontaneamente; caso as formacdes flutuantes
desta nova fase forem instaveis, ou seja, sofrem a possibilidade de dissolugdo na matriz novamente,
entdo ha a presenca de uma barreira de nucleacdo em termos termodinamicos (MARTIN, 1998). A
reacao de precipitacdo normal envolve uma nucleacdo termicamente ativada, ou seja, a formacao de
um nucleo do precipitado esta associada a uma metaestabilidade. Aleatoriamente pelo movimento

atdmico a rede cristalina requer a ocorréncia de uma flutuagdo de composicéo relativamente grande
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para vencer a barreira de energia e estabilizar a fase formada. Esse fendmeno obedece a lei do
tamanho critico do nucleo, o que ditara se este sera estabilizado ou se dissolvera na matriz novamente

como mostra a Figura 9.

«—— Energia da superficie

AGr
0 AE = Energia da superficie —

/ Energia do volume

Precipitagdo por
alta temperatura

Energia Livre

Precipitagdo por
baixa temperatura

Energia do volume

Figura 9. Efeito da temperatura de precipitacdo na energia livre de uma particula em funcéo do raio,
admitindo-se uma particula esférica. Para sistema onde menores temperaturas Sao necessarias para
precipitacdo, menores tamanhos de nucleos sdo requeridos, enquanto para maiores temperaturas,
maior a barreira energética, maior o raio necessario da particula (ABBASCHIAN; ABBASCHIAN;
REED-HILL, 2009; SHA; GUO, 2009)

A formagéo de uma segunda fase por decomposicéo espinodal causa uma distribuicdo uniforme
e homogénea de particulas de uma segunda fase de forma coerente com a matriz, ou seja, sem perder
0 padrdo da rede cristalina, ou com pequenas distor¢des apenas do padrao cristalografico. Nesse tipo
de transformacdo as mudancas de composicdo ocorrem com o decaimento da energia livre total do
sistema, tendo uma mudanca de uma fase homogénea inicial de composi¢do A que € metaestavel em
relacdo a formacdo de uma nova fase, resultando na presenca de duas fases de composicdo B e C
como mostra na Figura 10. Uma queda na energia livre do sistema ocorre com a decomposicao de
apenas uma fase em duas, sem que haja uma barreira de energia termodinamica, sendo que tal
decomposicéo espinodal ocorre simultaneamente ao longo da matriz sem que haja um etapa bem

determinada para a formacéo da nova fase (MARTIN, 1998).
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Figura 10. Grafico termodindmico de energia livre por composicdo quimica mostrando a
decomposicdo de uma fase incial em duas por transformacéo espinodal, de composicdo A inicial
representado por tridngulo para composicoes B e C representados por pontos. Fonte: proprio autor.

A formacdo de uma nova fase por precipitacdo, nucleacdo e crescimento envolve uma barreira
termodinamica a ser superada para a formacdo de um ndcleo e seu posterior crescimento. Existe
portanto uma relacdo energética a qual determina a taxa em que a barreira para nucleagéo é superada,
e assim a formacdo de nucleo(s) ocorre. Nucleacdo que ocorre sem um local preferencial, ou seja,
aleatoriamente ao longo de um sistema, é caracterizado como homogéneo. No entanto, na maioria
dos casos existem lugares preferenciais na microestrutura do material onde a nucleacdo é observada
mais frequentemente. Estas regiGes sdo caracterizadas por possuirem uma maior energia livre em
relacdo ao restante da estrutura, e é caracterizada por desarranjos atbmicos como contornos de graos,
discordancias, inclusdes. Estas regides possuem alta energia livre por atomo e assim se torna um lugar
mais susceptivel a ser um local de nucleacdo preferencial durante a transformacéo, sendo a nucleacéo
caracterizada como heterogénea quando ha tais tipos de locais preferenciais para nucleacao
(MARTIN, 1998).

H& uma nomenclatura e descricdo adequada para relacionar as direcGes entre a matriz e o
precipitado. Nesta descricdo, existem dois fatores independentes que sao levados em consideragéo:
(i) a relacdo de orientacdo entre as redes cristalinas da matriz e precipitado deve ser descrita; (ii) no
caso de precipitados tipo placa, o plano-habito deve ser descrito, sendo este o plano da matriz que é
paralelo ao plano do precipitado tipo placa formado. No primeiro caso a descricdo pode ser
normalmente definida por planos e direcbes paralelas a cada fase, sendo o modo usual a ser
apresentado com um conjunto de um plano paralelo de cada fase e uma direcdo paralela de cada fase.
No caso de precipitados em forma de bastonete, somente a dire¢cdo da matriz paralela ao eixo do

precipitado precisa ser definida. A nomenclatura é exemplificada abaixo (MARTIN, 1998).
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Na formacéo de precipitados, a relagdo de interface entre as estruturas cristalinas da matriz e
do precipitado é um fator importante a qual influenciara nas propriedades do material. Ha uma
divergéncia estrutural entre a matriz e o precipitado e uma descontinuidade desta estrutura cristalina
em sua interface, portanto, energia da interface surgira deste fator. Existem trés casos importantes
para definir, os quais sé&o representados na Figura 11 (MARTIN, 1998).

(a) Relacdo coerente: caso em que as estruturas da rede cristalina da matriz e do precipitado sdo

semelhantes ou iguais, possuindo um paralelismo na regido de interface. Este é o caso, por

exemplo, da formacéo fase NizAl (y’) em Ni. Em caso de ndo igualdade da rede cristalina entre
as fases, haverd uma distorcao atbmica e a producao de um campo de tensdo atuante local.

(b) Relacao semi-coerente: é caso quando as duas fases presentes estdo dispostas de tal maneira

gue uma interface bem definida pode ser construida a partir de defeitos como discordancias ou

vacancias. A fase 6’ no sistema AICu é um exemplo.

(c) Relacdo ndo-coerente: caso quando a rede cristalina das fases é muito diferente uma da

outra, sem haver possibilidade da formacdo de uma interface bem definida por arranjos

atdbmicos, sendo uma interface semelhante a uma estrutura de contorno de gréo de alto angulo.

A fase 0 do sistema AlCu pode se precipitar desta forma.

No caso das energias de interface, pode-se dizer que um precipitado coerente possui um arranjo
coincidente, minimizando a energia de interface, enquanto um precipitado ndo-coerente possui uma
complexidade na interface entre o precipitado e a matriz assim como em contornos de alto angulo,
sendo necessaria a presenca de diversos defeitos para minimizar a energia, portanto, tal interface é
caracterizada como sendo de alta energia (MARTIN, 1998).

O sistema AICu é um caso estudado da formacao de precipitados na matriz, os quais se formam com
composicdes e morfologias distintas de acordo com a temperatura ou 0 tempo de tratamento.
Inicialmente tem-se (1) fase a supersaturada, e em sequéncia, com tratamento de envelhecimento: (2)
zonas Guinier-Preston coerentes com a matriz (conhecido como zona GP). Este é o precipitado final
abaixo de 100 °C; (3) precipitado intermediario 6” em forma de placa, de forma coerente e semi-
coerente; (4) precipitado intermediario 0’ semi-coerente; (5) fase estavel 6, Cu2Al, em uma matriz da
fase a em equilibrio. A cinética de formacdo dos precipitados no sistema binario AlCu estéd

representado pelas Figuras 12 e 13.
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Figura 11. Figura esquemética das redes cristalinas matriz-precipitado mostrando os trés casos
possiveis de relacdo entre os arranjos estruturais: (a) precipitado coerente mostrando as tensdes de
coeréncia na matriz; (b) precipitado semi-coerente com discordancias na interface; (c) precipitado
ndo-coerente (MARTIN, 1998).
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Figura 12. Curva de envelhecimento isotérmico da liga Al - 4 % Cu, mostrando varia¢ao da dureza
em funcdo do tempo de tratamento de envelhecimento a 130 °C. Aumento inicial da dureza ocorre
pela formacao de precipitados coerentes e aumento de sua fracdo na matriz, da zona GP até pico de
0”. Posterior decaimento de dureza advém da formag&o majoritéria de fase semi-coerente 6’ e menor

quantidade da fase coerente 0. Posterior aumento de tempo incorrera na formacao do precipitado 0
(ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009).
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Figura 13. Sequéncia de formacéo de precipitados intermetalicos de acordo com a temperatura no
sistema binario AICu (ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009).

Tal sequéncia de formacéo dos precipitados no sistema do AICu também segue formacéo de
diferentes tipos de precipitados e engrossamento dos precipitados, o que também causa a perda da
coeréncia em relacdo a matriz. O aco maraging apresenta comportamento de forma semelhante, sendo
sua formagéo dos precipitados de baixa energia de ativacdo um processo termicamente ativado. A
decomposicdo da solugdo sélida do aco maraging exige a elevacdo da temperatura para uma maior
difusdo dos atomos, assim possibilitando a flutuacdo composicional local para superar a barreira de
energia e formar um nidcleo com um raio critico estavel (MASNERI, 2016; PETERS; CUPP, 1966).
H& uma série de temperaturas e tempos de tratamento para causar a precipitacao de outros compostos
intermetalicos, como mostrados na Figura 14 e o prolongamento da isoterma de precipitacdo também
causa o engrossamento dos precipitados, como mostrado na Figura 15.
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Figura 14. Diagrama Tempo-Temperatura-Transformacdo (TTT) da liga maraging 350 mostrando
formac&o de precipitados intermetélicos em funcéo da temperatura e tempo de tratamento (TEWARI
et al., 2000).



a7

Particula maior
sendo engrossada

/
a) ; b) }
\ _)r R
'* \
T \
Particula menor
sendo dissolvida Matriz

Figura 15. Estagios de crescimento e engrossamento dos precipitados intermetalicos. a) mecanismo
de crescimento dos precipitados; b) mecanismo de engrossamento de alguns precipitados pela
dissolucgdo de outros. As setas nas superficies das particulas indicam a direcéo do fluxo de &tomos de
soluto (ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009).

Fora reportado um acréscimo de dureza até um pico maximo com posterior decaimento como
esperado por engrossamento dos precipitados como mostrado na Figura 16 (PETERS; CUPP, 1966).
Assim como na Figura 6, temperaturas maiores causaram uma diminui¢do da resisténcia maxima
obtida, podendo-se atribuir esse fendmeno ao super-envelhecimento da liga, formacdo e
engrossamento dos precipitados. No caso da Figura 16, os autores conduzem o experimento para
tempos maiores do que 6 h, diferente do que fora reportado anteriormente na Figura 6. Assim, tendo
como limitante um envelhecimento de 6 h, a temperatura de 482 °C também apresentaria 0 maior
valor de dureza, no entanto para a condi¢do 426 °C os precipitados ainda estdo se formando de forma
coerente com a matriz, atingindo o pico de dureza, e provavelmente de resisténcia mecanica também
em torno de 100 h de tratamento (MARTIN, 1998; PETERS; CUPP, 1966).
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Figura 16. Grafico de dureza por tempo de envelhecimento para 4 diferentes temperaturas de
envelhecimento de um aliga comercial maraging 250 (PETERS; CUPP, 1966).
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Um estudo atual revelou comportamento similar para uma liga maraging 300 produzida via
MA-FSL, mostrando que a cinética de formacédo dos precipitados intermetélicas da liga maraging é
mais lenta para temperaturas menores, demorando mais tempo para atingir seu pico de propriedade
mecanica e mais tempo também para sofrer o super-envelhecimento, como mostrado na Figura 17
(CASATI et al., 2016). Um outro fator observado é que para temperaturas maiores, menores sdo 0s
picos de dureza como mostrados na Figura 16. Isto se deve ao fato de um crescimento rapido e
desordenado, formando precipitados semi-coerentes e ndo-coerentes com a matriz. Os precipitados
ndo-coerentes sdo chamados também de dispersoides e estes atuam apenas quando as discordancias
atingem sua superficie, atuando como um obstéculo. J& os precipitados coerentes e semi-coerentes
causam uma distorcdo da rede, formando um campo tensional que tende a repelir a discordancia,

retardando o movimento da mesma quando se aproxima do precipitado (MARTIN, 1998).
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Figura 17. Relagdo de dureza e resisténcia mecénica de acordo com a temperatura e tempo de
tratamento térmico de envelhecimento. Em a) relacdo de dureza com temperatura e tempo de
envelhecimento de uma liga maraging 300 produzida via MA-FSL (CASATI et al., 2016), b) relagao
de tamanho do precipitado intermetalico de acordo com o tempo de tratamento e o0 aumento de
resisténcia mecénica na qual implicara (GUO; SHA, 2002)

No primeiro estagio de envelhecimento as particulas sdo majoritariamente pequenas e coerentes
ou semi-coerentes. Quando tal microestrutura é submetida a esfor¢os acima da tensdo de escoamento,
inicia-se 0s movimentos de discordancias, as quais cortam o precipitado a fim de ultrapassa-los e
continuar seu movimento. No entanto, 0s precipitados coerentes e semi-coerentes causam uma
distorcdo na rede cristalina para manter a coincidéncia de ligacdes atdmicas na interface das fases.
Tal campo tensional exerce uma forca que retarda a discordancia, e para esta conseguir passar pelo
precipitado, uma forca de igual ou maior magnitude precisa ser exercida sobre a discordancia contra
0 precipitado. Desde particulas relaxar na interface quando o raio cresce, este mecanismo € importante

apenas na fase inicial de envelhecimento (MARTIN, 1998).
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H& um aumento de energia ou um aumento de resisténcia via repulsdo quimica resultante da
configuracdo atbmica deixada pelo movimento da discordancia através das particulas. H& a criagéo
de um area maior de interface da particula com a matriz e da criagdo de um contorno de anti-fase,
uma defasagem na rede cristalina do precipitado, causando repulsdo atémica, criando um campo de

tensdo local, como mostrado na Figura 18.

Particula
ordenada ~

S R

Interface

Contorno de
anti-fase

Plano de
escorregamento

Figura 18. Desenho esquematico de cisalhamento do precipitado pela discordancia e do aumento de
resisténcia via repulsdo de ligacdo quimica (MARTIN, 1998).

3.4.3. Reversdo da Martensita em Austenita

Maraging € um tipo de aco de ultra-alta resisténcia e seu nome indica a combinacdo de uma
matriz martensitica endurecida pela precipitacdo de intermetalicos durante os tratamentos de
envelhecimento (MILLAN et al., 2014). Além disso, foi sugerido que mudancas na ductilidade e
resisténcia a tracdo deste material sdo principalmente regidas pela formacdo de precipitados durante
o envelhecimento, enquanto a reversdo da martensita em austenita desempenha um papel secundéario
(CASATI et al., 2016). No entanto, alguns autores acreditam que a austenita reversa é responsavel
por melhorar as propriedades mecénicas de ductilidade e tenacidade por um mecanismo conhecido
como plasticidade induzida por transformacgéo (do inglés, TRIP — transformed induced plasticity)
(DMITRIEVA et al., 2011). De acordo com Ooi, et al., a presenca de austenita reversa € benéfica
principalmente por sua capacidade de aumentar a resisténcia do aco por encruamento durante
deformagdes, por exemplo, nos testes de tracdo (OOI et al., 2013). No entanto, a presenca de altas
quantidades de austenita reversa ndo necessariamente resulta em um aumento do alongamento,
causando uma reducdo da resisténcia a tracdo (DMITRIEVA et al., 2011; OOl et al., 2013).

Estudos iniciais buscaram refinamento microestrutural e reversdo da martensita em austenita
por meio de ciclos térmicos, de acordo com o digrama de transformacdo da liga ferro-niquel como
mostra a Figura 19 a). Uma serie de tratamentos acima da temperatura Ac3 ou entre Ac3 e Acl foram
aplicados repetidas vezes por tempos de isoterma muito curtos, como mostra a Figura 19 b)
(ANTOLOVICH; SAXENA; CHANANI, 1974).
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Figura 19. a) Diagrama de transformacdo martensita / austenita no sistema ferro-niquel (DECKER,;
EASH; GOLDMAN, 1962); b) curva sequencial de ciclos de aquecimento e resfriamento com analise
dilatométrica para uma amostra de maraging 300 aquecida a 825 °C a 0,33 °C/s, mantida por 2
minutos em isoterma. Os numeros representam o numero de ciclos térmicos (ANTOLOVICH,;
SAXENA; CHANANI, 1974).

Estudos mais recentes tém focado nos fendmenos de reversdo de martensita em austenita em
acos maraging de composi¢do modificada por meio de tratamentos isotérmicos, e até mesmo durante
o tratamento térmico de envelhecimento. Os resultados mostram uma melhora da ductilidade, dureza
e resisténcia por encruamento da liga (RAABE et al., 2009a; WANG et al., 2015a, 2016) ao
desencadear o efeito TRIP. Wang et al. (WANG et al., 2015a) estudaram a resisténcia a tracdo e a
resisténcia ao impacto de Charpy na condicdo de temperado e apds o envelhecimento por uma e oito
horas a 600 °C. Os resultados mostraram um alongamento de 2,4 %, na condi¢do temperado; e um
aumento significativo para 9,9 e 17,1 %, ap6s uma e oito horas de envelhecimento, respectivamente.
Além disso, a temperatura de transicdo ddctil-fragil diminuiu de 9 °C no material temperado para -
49 e -76 °C apds uma hora e oito horas de envelhecimento, respectivamente. Uma leve queda na
tensdo de escoamento (~ 18 %) e resisténcia a tracdo (~ 3 %) tambem foi reportada para a condi¢ao
de oito horas de envelhecimento (WANG et al., 2015a). Esse desempenho mecéanico foi associado a
austenita reversa na microestrutura, onde 0s menores e maiores teores de austenita foram obtidos para
as condigdes temperada e envelhecida por oito horas, respectivamente. Raabe et al. (RAABE et al.,

2009a) realizaram testes de tracdo em a¢os maraging marinhos de composi¢cdo modificada de 9 %Mn
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e 12 %Mn. As condicOes utilizadas foram temperado e envelhecido por quarenta e oito horas a 450
°C. Os resultados mostraram uma melhora significativa da ductilidade ap6s o envelhecimento, com
mudancas no alongamento total de 6 a 15 % para 0s 9 %Mn; e de 16 a 21 % para 0s 12 %Mn (RAABE
et al., 2009a). Tais melhorias foram atribuidas a reversdo da martensita em austenita durante o
envelhecimento.

A particdo de elementos obtida em consequéncia do tratamento térmico ciciclo ou isotérmico
forneceu uma cinética de reversao acelerada da martensita em austenita, aumentando assim a fragdo
de volume da austenita reversa apdés o envelhecimento (ANTOLOVICH et al., 1980;
ANTOLOVICH; SAXENA; CHANANI, 1974; NAKAZAWA; KAWABE; MUNEKI, 1977;
RAABE et al., 2009b; WANG et al., 2015b). Por outro lado, trabalhos recentes em agcos maraging
modificados com niquel e alto manganés, envolvendo tratamentos de homogeneizacdo seguido de
envelhecimento para precipitacdo de intermetalicos e também para reversdo de martensita em
austenita utilizam temperaturas tdo baixas quanto 450 °C e tempos de envelhecimento de até 72 h
(RAABE et al., 2009a; WANG et al., 2015a, 2016, 2014). No entanto, maraging 300 geralmente séo
super-envelhecidas ap6s 6 horas a 480 °C (JAGLE et al., 2014) ou apds 10 horas a 460 °C (ASM,
1991; CASATI et al., 2016).

A reversdo da martensita em austenita € um processo dependente da difusdo de elementos
estabilizadores da austenita a uma faixa de temperatura onde o equilibrio exista a fase austenitica.
Muitas pesquisas, tanto antigas como atuais, se utilizam do tratamento de envelhecimento prolongado
para causar uma reversdo de maiores fracdes de austenita reversa na matriz martensitica. Relacoes de
tempo de envelhecimento e quantidade de austenita reversa foram reportadas para diversas ligas
maraging de composicdes distintas como mostra a Figura 20 (PETERS; CUPP, 1966).

No entanto, como mostrado na Figura 20 b), para ligas maraging com adicdo de cobalto e
molibdénio, como por exemplo a classe 300, com tempos prolongados de envelhecimento para
resultar na reverdo da martensita em austenita resulta também na queda a dureza, visto que a dureza
reportada por Peters e Cupp atingiu seu méximo logo no inicio do envelhecimento. Assim sendo, o
fendmeno de super-envelhecimento vai ser favorecido para obtencdo de altos valores de austenita
reversa, 0 que pode ser desinteressante por causa do engrossamento dos precipitados e perda de
propriedades mecanicas. Além disso, ja fora reportado o super-envelhecimento de ligas maraging
300 a partir de 6 h a 480 °C (ASM, 1991).
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Figura 20. Relacdo de volume da fase austenita por tempo de tratamento térmico de envelhecimento
em ligas maraging (PETERS; CUPP, 1966). Para a) reversdo martensita em austenita em diversas
temperaturas da liga Fe-18Ni-5Mo; b) reversdo martensita em austenita em diversas temperaturas da
liga Fe-18Ni-8Co-5Mo; ¢) reversdo da martensita em austenita a 482 °C (900 °F) para ligas comercias
maraging com diferentes teores de molibdénio. Triangulo preto, quando presente, representa ponto
de maior dureza medido dentre todo o tempo de tratamento.

Para tanto, seria mais interessante se utilizar de tratamentos térmicos ciclicos de curta duracao
Ou mesmo isotérmicos que ndo promovam a precipitagdo dos compostos intermetalicos. Para isso,
medicOes in-situ que utilizam difracdo de raios-X por luz sincrotron e dilatometria correlacionadas
podem ser uma abordagem mais Gtil, uma vez que a cinética de transformacéo pode ser resolvida no
tempo (ESCOBAR et al., 2017). Estudos ex-situ sobre os fenémenos de reversdo da martensita em
austenita e formacéao de precipitados podem ser demorados sob uma abordagem de tentativa e erro,
que requer varios experimentos em diferentes tempos e temperaturas.

A estabilidade térmica da austenita reversa depende da temperatura de reversdo. Entretanto,
tratamentos térmicos isotérmicos proximos a temperatura Acl sdo mais eficazes para produzir
austenita revertida com alta estabilidade térmica. A medida que a temperatura de tratamento

isotérmico se aproxima de Ae3 e o tempo é prolongado, mais austenita € formada e homogeneizada,
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causando uma maior distribuicdo e dispersao dos elementos gammagénicos, resultando em uma
menor estabilidade térmica (DMITRIEVA et al., 2011; ESCOBAR et al., 2017; RAABE et al.,
2009b, 2009a, 2013; WANG et al., 2015a, 2016, 2014). A difusdo de elementos estabilizadores de
austenita em direcdo aos contornos da ripas de martensita, na interface ripa martensita/martensita é o
principal mecanismo para a reversdo e estabilizagdo da austenita reversa em uma matriz
homogeneizada. Considerando que, a reversdao preferencial especifica do local pode ocorrer em
regibes preexistentes com altas concentracdes de elementos estabilizadores de austenita em matrizes
ndo homogeneizadas (ESCOBAR et al., 2017, 2018).

3.5. Efeito TRIP

Os acos avancados de boa performance e alta resisténcia podem ser projetados através de
transformacdes durante a deformacéo, como a transformacao da austenita em martensita. O termo
TRIP vem do inglés, “transformation-induced plasticity” - plasticidade induzida por transformacéo.

Raabe et al. tem descrito acerca da liga maraging modificada, com baixo teor de Ni e alto Mn
(RAABE et al., 2009a). Nos estudos dos colaboradores, diversas vezes detalharam a combinacédo da
alta resisténcia mecanica e boa ductilidade por meio da combinagdo de precipitacdo por
envelhecimento da liga e a reversdo da martensita em austenita para produzir o efeito TRIP (WANG
et al., 2015a, 2016, 2014). O “design metalurgico” aplicado nestes casos foi prover uma maneira de
deformacdo plastica para 0 aco com nanoprecipitados, uma vez que estes blogueiam as discordancias.
O TRIP ocorre nos acos maraging pela presenca da austenita numa matriz martensitica (WANG et
al., 2014). Durante a deformacao, a austenita sofre uma expansao transformando-se em martensita,
de modo a acomodar as tensdes locais. Neste ponto é importante expor que nas ligas de baixo Ni e
alto Mn nos estudos mencionados a reversdo e retencdo da austenita é obtida durante o
envelhecimento, produzindo assim as 2 propriedades finais desejadas de uma sé vez: o0s
nanoprecipitados de alta dureza que aumentam a resisténcia, e a formacdo de ilhas de austenita que
aumentam a ductilidade do aco (WANG et al., 2014).

Assim sendo, a presenca de uma austenita instavel que possa ser transformada durante a
deformac&o causa um acrescimo de resisténcia a tracdo pela deformacéao da austenita, encruamento e
posterior transformacdo para martensita como mostrado na Figura 21 e 22 (WANG et al., 2014,
2015b; ZHANG et al., 2018b).
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Figura 21. Esquema do processo de desvio de trinca (ZHANG et al., 2018b). Zona pléastica tensionada
a frente da trinca. (a) A trinca se propaga ao longo da interface das ripas de martensita até encontrar
uma ilha de austenita; b) A transformacgéo martensitica induzida pela abertura da trinca; ¢) compostos
intermetalicos causando a resisténcia ao movimento das discordancias.
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Figura 22. Esboco esquematico dos micro-mecanismos de deformacédo, dano e falha em amostras

tratadas termicamente para reversdo da martensita em austenita durante 8 h a 600 °C (WANG et al.,
2015b).
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4. MATERIAIS E METODOS
4.1. Procedimento Experimental

O procedimento experimental foi realizado de acordo com o fluxograma representado na Figura
23.

Manufatura aditiva via
fusdo seletiva a laser de 18Ni

A 4

+« Composi¢do quimica
* Analise microestrutural da condigdo como-fabricado (MEV, EBSD)
* Simulagdo Thermo-Calc®

|
v ¥
*  Tratamento térmico ex-situ (forno) * Tratamento térmico in-situ (luz sincrotron)
* Caracterizagdo microestrutural * Caracteriza¢do microestrutural
¢ Ensaio flexdo 3 pontos * Ensaio flexdao 3 pontos
¢  Medigdo de dureza * Medicdo de dureza
| ]

* Conclusées

Figura 23. Fluxograma do procedimento metodoldgico. Fonte: proprio autor.

4.2. Materiais

Dois lotes de amostras foram impressos no laboratorio da Biofabris Unicamp e fornecidos como
material de pesquisa. A maquina de impressdo 3D via FSL utilizada foi a EOSINT M-280 como
mostra a Figura 24. O p6 de aco maraging usado como matéria-prima apresentou um tamanho de
particula variando de 40 a 50 um. A poténcia do laser foi variada entre 180 ¢ 200 W, enquanto a
espessura da camada foi mantida constante em 50 pum. O didmetro do feixe variou de 100 a 120 pum.

A camara foi purgada com argdnio antes do processo de fabricacdo para evitar a oxidacao.

EOSINT M 280

Figura 24. Maquina de impressdao 3D EOSINT M-280,via tecnologia FSL (do inglés, SLM-PBF:
selective laser melting — powder bed fusion). Fonte: proprio autor.

A densidade do material foi calculada seguindo os ditames da norma ASTM B962-17,



56

utilizando a teoria de Arquimedes. A composi¢do quimica foi averiguada dentro dos padrbes
normativos MIL-S-46850D por analise via emissao Otica com equipamento RL-4460 Thermo Fisher,
e o carbono e enxofre via LECO CS844.

4.3. Predicdo de Fases no Equilibrio por Thermo-Calc®

Célculos termodinédmicos foram realizados utilizando o software Thermo-Calc® e o banco de
dados TCFE7. A regido intercritica austenita + ferrita foi calculada para determinar diferentes
temperaturas de transformacdo isotérmica para a reversao da austenita. Como a martensita em acos
maraging tem um teor de carbono muito baixo, pode ser assumida como ferrita para célculos de
equilibrio (DMITRIEVA et al., 2011; ESCOBAR et al., 2018). Diagramas de fase de equilibrio,
fracdes molares de fase e composicoes de fase foram construidos em fungéo da temperatura e do teor
de Ni.

4.4. Reversao Austenitica

As amostras de aco maraging 300 foram submetidas a tratamentos térmicos para estudo dos
fendmenos de reversdo da martensita em austenita, produzidas por fusédo seletiva a laser. Todas as
amostras foram solubilizadas para garantir dissolucdo de quaisquer precipitados pré-existentes (ASM
1991). Duas abordagens foram utilizadas: tratamento térmico ciclico ex-situ e tratamento térmico

isotérmico in-situ.

4.4.1. Tratamento Ciclico Ex-situ

O primeiro experimento consistiu na utilizacdo de forno para tratamento. O forno foi calibrado
utilizando um termopar de referéncia do forno e outro independente. O forno foi programado para 8
diferentes temperaturas a cada 100°C, de 100 a 800 °C e ambos termopares fizeram medidas
similares, apresentando um erro de £5 °C.

Quiatro ciclos térmicos diferentes foram realizados de acordo com a Tabela 4. Primeiro, um
ciclo de envelhecimento simples (HT1) foi conduzido como uma linha de base para fins de
comparagdo, medindo a eficiéncia do processo MA em termos de resisténcia mecanica. O efeito do
tempo de envelhecimento foi avaliado com dois ciclos, HT2 e HT3, utilizando homogeneizagéo e
ciclos de témpera intercriticos semelhantes, mas tempos de imersdo diferentes de 3 e 6 h,

respectivamente.
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Dois tratamentos térmicos adicionais foram realizados, HT4 e HT5, ambos conduzidos em
maior temperatura de homogeneizagéo, visando promover reversdo de austenita apenas no ciclo
supercritico. Para isso, a temperatura de solubilizacao foi aumentada para 920 °C para HT4 e 980 °C
para HT5, este tltimo para fornecer a homogeneizacdo completa do material (ASM 1991). Em HT4,
a temperatura de envelhecimento foi reduzida para 420 °C para impedir o crescimento da reversao da
austenita, enquanto no HT5 a temperatura de envelhecimento foi mantida a 480 °C.

Tabela 4. Tratamentos térmicos aplicados no maraging 300.

Tratamentos Térmicos Aplicados
Amostra i _ i
Homogeneizacéo Supercritico Envelhecimento
HT1 480 °C/3 h
HT2 820 °C/1 h + resfriamento ao 2x720 °C/5 min + témpera em 480 °C/3 h
HT3 ar agua 480 °C/6 h
920 °C/1 h + resfriamento ao
HT4 ) 420 °C/6 h
ar 2x690 °C/5 min + témpera em
980 °C/1 h + resfriamento ao agua
HT5 480 °C/6 h
ar

4.4.2. Tratamento Isotérmico In-situ via Luz Sincrotron

As medicdes in situ foram realizadas na Fonte Nacional de Luz Sincrotron (LNLS), envolvendo
0 aquecimento, a imersdo e o resfriamento das amostras, utilizando a estacdo experimental de
espalhamento de raio-X e de simulacdo termomecanica experimental (XTMS). A energia do feixe
utilizada foi de 12 keV (correspondendo a um comprimento de onda de 1,035 A). O tamanho do feixe
foi controlado por fendas e definido para 0,5 mm de altura e 2,0 mm de largura. Um detector linear
foi utilizado para coletar dados de difracdo de uma regido espectral parcial, em uma janela 26 variando
de 27,9 ° a 37,8 °, que incluiu sequencialmente as familias de planos {111} v, {110} a, e {200} v.
Amostras do tipo gravata foram usadas para simular os ciclos térmicos de témpera. O comprimento
da amostra foi de 85 mm com uma secdo reduzida de 6 mm no centro e uma espessura de 1,8 mm.
Experimentos de difracdo de raios-X foram realizados, enquanto coletavam simultaneamente
respostas volumétricas por um dilatdmetro de laser sem contato (LD). As simulag¢Ges térmicas foram

realizadas com base em um método de aquecimento Joule controlado, onde uma corrente elétrica é
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aplicada através da amostra produzindo calor resistivo. Os termopares tipo K foram soldados as
amostras para controlar a temperatura, com uma incerteza de aproximadamente 1 K. Antes do teste,
todas as amostras foram homogeneizadas a 820 °C por uma hora e depois polidas para uma condicéo
espelhada para obtencdo de uma superficie adequada para difracdo de raios-X.

Para a reversdo térmica da austenita, foram aplicados tratamentos térmicos isotérmicos
individuais com temperaturas alvo de 610 °C, 650 °C e 690 °C e tempo de imers&o constante de 2200
s. A taxa de aquecimento foi de 500 °C/s para minimizar transformacdes de fase e difusdo de
elementos de liga durante o estagio de aquecimento. A taxa de resfriamento foi de 5 °C/s, simulando
o resfriamento a ar. Durante os estagios do plat6 isotérmico e resfriamento, os dados foram adquiridos
a cada 10 e 2 s, respectivamente. Uma resolucdo térmica de 10 °C apds o resfriamento foi obtida.
Uma varredura de difracao de raios X estendida foi realizada para uma faixa de 26 de 20 a 120 ° para
todas as trés condicOes de tratamento térmico. Esses padrdes de difracdo de raios-X estendidos foram
obtidos antes do aquecimento, no final do estagio isotérmico e apds o resfriamento.

As fragdes de fase foram quantificadas usando a Equacdo 1 e Equacdo 2, que consideram o
efeito da area sob os picos difratados, a estrutura e os fatores de multiplicidade para cada pico e cada
fase no volume medido. Nessas equacdes, Fp ¢ a fracdo de fase da fase p, np é o nUmero de picos da
fase p, K representa uma dada familia {hkl}, ApK é a &rea abaixo de um pico para a familia K na fase
p e RpK é uma adimensional escalar contendo os efeitos dos pardmetros remanescentes, como o
parametro da célula (Vp), fator de estrutura de fase (fk) e fatores de multiplicidade (MK) (FARIA,
2012).

iznpKApK
E = mp RpK Equacéo 1
p Z:LanKApK quag
R fr>Mg )
pK — sz Equacdo 2

4.5. Caracterizacao Microestrutural

As amostras foram lixadas com papel abrasivo SiC de 80 a 1200 gréos, polidas com CrO 12
pum a 3um e finalizadas com silica em suspensdo com tamanho de particula de 0,06 um (ASTM E3,

2011). O ataque quimico foi realizado com uma solucéo 2 % de HNO3z em etanol durante 10 segundos.



59

Utilizou-se um microscépio FEI Quanta 650 FEG operando a 20keV para a anélise por difracdo de
elétrons retro-espalhados (EBSD). As medi¢des de EBSD foram realizadas com passo de 0,125 pum.
A Microscopia Eletrénica de Varredura (MEV) foi utilizada para caracterizacdo microestrutural
detalhada. A técnica de EBSD também foi utilizada para quantificar as fases dos tratamentos térmicos
ex-situ. A medida EBSD pode apresentar baixa indexagdo em regides menores que o tamanho do
degrau, limites de alto &ngulo com estruturas de cristalografia ndo bem definidas e regides de alta
deformacdo. Portanto, os mapas de EBSD podem conter zero pontos de solucdo, onde o mapa de
fases (austenita + martensita) pode apresentar valores de indexacgéo abaixo de 100 %.

A anélise de MEV foi realizada juntamente com uma espectroscopia de energia dispersiva
(EDS) em um microscopio JEM 2100 FEG-TEM operado a uma tenséo de 200 keV. A condigdo
como-fabricada foi analisada para obter informacdes composicionais locais. Uma amostra fina (~ 100
nm) da condicdo como-fabricada foi cortada, preparada e analisada usando um feixe de ions
focalizados MEV - FEI Helios 660 (FIB — focused ion beam).

4.6. Avaliacdo da Resisténcia Mecéanica

Os ensaios de microdureza Vickers foram conduzidos com carga de 0,2 kg e tempo de
permanéncia de 13 segundos, segundo as diretrizes (ASTM E92-16., 2017). Cinco indentag¢des foram
realizadas para cada condig¢do. Oito amostras planas de 4 mm x 70 mm x 2 mm, usinadas e lixadas
até 1500 grdos, foram usadas para avaliar a resisténcia mecanica por testes de flexdo de 3 pontos em
uma maquina de teste equipada com uma célula de carga de 100 kN como mostra a Figura 25. Os
ensaios de flexdo de 3 pontos foram realizados apenas para as condi¢es de tratamento ciclico ex-
situ. Todos os testes foram realizados com um véo livre de 40 mm entre os rolos de suporte e sob
uma velocidade constante de 0,033 mm/s a temperatura ambiente. A deformacdo total foi

correlacionada o volume de fase austenita presente na matriz.

Figura 25. Maquina EMIC para realizacdo do ensaio de flexdo de 3 pontos. Fonte: proprio autor.
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5. RESULTADOS E DISCUSSOES
5.1. Fabricacéo das Pecas de Maraging 300 por FSL

Apos a FSL, obteve-se uma densidade relativa de 99,19 + 0,13 % das amostras de 18 Ni em
comparagdo ao mesmo aco produzido via forjamento. A composicdo quimica medida por emissao
Otica é apresentada na Tabela 5. Os teores dos elementos quimicos estavam de acordo com as
especificacfes MIL-S-46850D (MIL-S-46850D, 1991).

Tabela 5. Composic¢do Quimica (% em peso) de liga maraging 300.

Elemento Ni Co Mo Ti Al C Mn Si V Fe
Concentracdo 183 9.2 5.15 051 0.056 0.004 0.05 0.11 0.15 Bal.

Durante o processo FSL, o laser funde o po previamente depositado na superficie e funde
também parte do material j& solidificado. Como tal, o material sélido sob a camada de fuséo sofre
reaquecimento com uma temperatura gradualmente decrescente. Os ciclos térmicos continuos em MA
sdo0 uma caracteristica intrinseca do processo, resultando em um complexo historico térmico e
microestrutural. Para ligas de precipitacdo com endurecimento por envelhecimento, o envelhecimento
pode ocorrer durante o processo de fabricacdo devido aos ciclos térmicos. Portanto, as analises MEV
foram realizadas na condigdo como fabricadas, conforme ilustrado na Figura 26.

Figura 26a e 26b evidenciam varias particulas esféricas. Uma andlise qualitativa composicional,
mostrada na Figura 26c¢, confirmou altos niveis de Ti e Al, e baixos niveis de Fe e Ni em tais
particulas, o que pode ser atribuido a formacdo de particulas de Oxido durante o processo de
construcdo. Elementos como Ti e Al tem alta afinidade quimica com o oxigénio, formando 6xidos
durante o processo de construcdo de MA (GU, 2015). A purga da camara com argbnio ndo garante a
remocao completa do oxigénio devido a falta de permeacdo completa entre todas as particulas de po.
Nenhum precipitado tipico de aco 18 Ni foi encontrado através da anélise por causa da resolucdo da
técnica, a qual revelou a formagdo de martensita em ripas e gréos poligonais na condi¢cdo como

fabricado.
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Composicdo (%)

Distancia (um)

Figura 26. Anélise do sistema, a) imagem destacando inclusdes esféricas, b) setas amarelas apontando
inclusoes, c) distribuicdo composicional ao longo dos dados de linha em (a). Fonte: préprio autor.

As amostras apresentaram uma morfologia tipica de pocas de fusdo, como mostrado nas Figuras
27 a) ae), com uma morfologia celular e colunar (JI; CHEN; CHEN, 2018; OLIVEIRA; MIRANDA,
BRAZ FERNANDES, 2017; PRASHANTH; ECKERT, 2017). O perfil microestrutural apresentado
é composto por uma mistura de morfologias sub-micrométricas, tais como dendriticas, colunares e
celulares, que sdo tipicas de MA em agos. Isso é causado por super-resfriamento constitucional,
segregacdo de soluto, conveccao de Marangoni e condicOes de rapida solidificacdo (OLIVEIRA et
al., 2018; TAN et al., 2018). Conforme apresentado nas Figuras 27 d) e e), a microestrutura nao
apresenta orientacdo cristalografica preferencial, o que pode ser atribuido a rotagéo do laser durante
a deposicdo de novas camadas, alterando as condigdes de fluxo de calor e consequentemente a direcdo
do crescimento do cristal, conforme descrito na literatura (SURYAWANSHI; PRASHANTH;
RAMAMURTY, 2017).
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Figura 27. Caracterizacdo microestrutural de uma liga 300 maraging apos fusdo seletiva a laser na
condicdo como-fabricada: a) caracterizacao por microscopia optica; b-c) MEV da microestrutura; d-
e) Figura de polo inversa. Detalhes das trilhas do caminho de fuséo indicadas com linhas pontilhadas
pretas. DF: direcdo de fabricacdo; DT: direcdo transversal. Fonte: préprio autor.

A microestrutura como fabricado mostra uma morfologia celular tipica, como também
observado por outros pesquisadores (JI; CHEN; CHEN, 2018; PRASHANTH; ECKERT, 2017).
Segundo Bai et al., Uma alta segregacgéo dos elementos Ti, Ni e Mo (BAI et al., 2017) foi observada
pela analise EDS ao longo dos contornos das células de uma liga maraging 300. A Figura 29 ¢) mostra
aco 18 Ni na condicdo como fabricado, apresentando um alto nimero de contorno celular, relatado

como segregacdo de elementos decorrentes do processo FSL (BAI et al., 2017).

5.2. Simulagéo via Thermo-Calc®

A Figura 28 mostra o diagrama de fases calculado de acordo com a composi¢do nominal
mostrada na Tabela 5. O diagrama de fases foi construido em fungéo da temperatura e do teor de Ni,
pois este € o principal elemento que controla a cinética de reversdo martensita-austenita e sua
estabilidade para o presente caso. A linha vertical tracejada vermelha representa o contetdo nominal
homogeneizado de Ni de 18,3 em %. Se as condi¢fes de tratamento térmico fossem suficientes para
atingir o estado de equilibrio, uma microestrutura composta de martensita (o) + austenita (y) + u +
Ni3Ti + TiC poderia ser esperada em 610 °C. A 650 °C, NisTi se dissolve e a microestrutura de
equilibrio seria a + y + pu + TiC. De acordo com as simulagdes termodinamicas, espera-se que a
austenitizacdo completa ocorra a 690 °C, acompanhada por uma fracdo muito pequena de TiC. Isso

pode ser observado em detalhes na Figura 28 b).
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Figura 28. Simulacdo do Thermo-Calc, a) Diagrama de fase de equilibrio calculado de acordo com.
A linha vermelha indica o conteddo nominal de Ni de 18,3 em %. O retangulo cinza foi desenhado
para facilitar a visualizacdo das fases de interesse. b) fracdo molar de todas as fases de equilibrio,
calculada para o teor nominal de Ni em funcgéo da temperatura. Fonte: proprio autor.

A Figura 29 exibe a parti¢do de elementos na fase austenita em fungédo da temperatura. Pode-
se observar que o Ni € o principal elemento estabilizador da austenita. Acima de 662 °C, ndo ha mais
alteracdo na composi¢do da austenita, indicando a dissolucdo das fases descritas acima, exceto para
TiC, que comega a se decompor acima de 830 °C. Assim, 0 aquecimento acima de 662 °C leva a
austenitizacdo do ago e a formacdo de uma austenita com a composi¢cdo nominal da liga. Esta
condicdo € indesejada porque nenhuma segregacdo de elementos ocorrera, comprometendo
fortemente a estabilidade térmica da austenita durante o resfriamento (ESCOBAR et al., 2018). No
entanto, é importante destacar que essas simulacdes sdo apenas uma estimativa, uma vez que sao
baseadas em simulacfes nas condi¢des de equilibrio. Os processos de MA baseados em laser, em
oposicdo, tém condicdes de solidificacdo fora do equilibrio que muitas vezes ndo podem ser

representadas por simulacdes termodinamicas convencionais.

my
N w IS w ) ~
S o o o Is] =]

[y
o

% molar dos elementos e

400 500 600 700 800 900 1000
Temperatura (°C)

Figura 29. Dependéncia da temperatura de particdo do elemento para a fase de austenita de 18 Ni.
Fonte: préprio autor.
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A Tabela 6 mostra que, no equilibrio, h4 a formagao de austenita nas temperaturas registradas,
mas é importante salientar o fator cinético e difusional para se alcancar o equilibrio. Portanto, nas
temperaturas mais baixas, mais tempo serd necessario para alcancar as condicfes de reversdo. A

austenitizacdo completa foi calculada a 662 °C, contendo composi¢do nominal de Ni na matriz.

Tabela 6. Quantidade de austenita (FCC) e o teor de Ni nesta contida em funcdo da variacdo da
temperatura. Fonte: proprio autor.

T (°C) FCC (%) Ni na FCC (%)
420 28,7 473
450 31,9 43,6
480 36,8 39,7
570 54,6 28,1
590 62,5 25,8
610 73,4 23,4
650 90,3 20,4
662 100 18,3

5.3. Caracterizacao Microestrutural
5.3.1. Condicao de tratamentos Ex-situ

A Figura 30 representa a microestrutura das amostras tratadas termicamente. O tratamento de
envelhecimento promoveu reducdo das pogas de fusdo, arranjo celular e dendritico (Figura 30 a)) e a
martensita esteve presente em todas as condi¢cdes observando-se o contorno de ripas na analise de
EBSD na Figura 31. Para acos maraging, mesmo resfriamentos de moderados a lentos causam a
transformacédo martensitica (DECKER; EASH; GOLDMAN, 1962). Os tratamentos térmicos ex-situ
incluiram homogeneizacdo e etapas supercriticas, 0 que favoreceu a remocdo da segregacdo e
diminuicdo da matriz celular, conforme representado na Figura 30. O revenimento supercritico
resultou na segregacdo de elementos da liga, causando o surgimento de regiGes empobrecidas e
enriquecidas de elementos estabilizadores de austenita. Morfologia da microestrutura semelhante foi
relatada para o maraging submetido a ciclos térmicos (ANTOLOVICH et al., 1980; ANTOLOVICH;
SAXENA; CHANANI, 1974; GOLDBERG, 1968), sendo descrita como uma decomposi¢do de uma
fase para duas fases. A formacdo de uma estrutura em forma de lamelas é favorecida por poucos
ciclos ou baixa temperatura intercritica, enquanto ciclos altos ou altas temperaturas intercriticas

induziriam uma esferoidizacdo (GOLDBERG, 1968). As microestruturas apresentadas na Figura 30
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b)-c) seguiram essa tendéncia, pois o ciclo supercritico de 720 °C resultou no aparecimento de
microconstituintes com morfologias mais retangulares e equiaxiais, assemelhando-se a glébulos,
enquanto o tratamento supercritico de 690 °C apresentou um tipo de microconstituinte tipo lamela,
similar a ripa como mostrado na Figura 30 d)-e). A transicdo da morfologia da lamela para globular
com aumento de temperatura foi relacionada a tendéncia de reduzir a energia superficial, levando a
esferoidizacdo da estrutura das lamelas / ripas (GOLDBERG, 1968).

Sugere-se uma segregacao de Ni de até 60 % quando o aco de 18 Ni foi aquecido a 680 °C, e
areas mais claras similares as observadas na Figura 30, em contraste com as regides mais escuras,
contendo austenita reversa. Além disso, a analise de difracéo de raios-X revelou uma porcentagem
de austenita de 7,5 % e 30,1 % dispersa na matriz apos 1 e 3 ciclos intercriticos, respectivamente
(GOLDBERG, 1968).
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Figura 30. Imagens de MEV das seguintes condigdes a) HT1: Envelhecimento 480 °C/ 3 h; b) HT2:
820 °C/ 1 h + resfriamento a ar + 2x720 °C / 5 min + témpera em agua + envelhecimento 480 °C / 3
h; ¢) HT3:820 °C/1 h + arrefecimento a ar + 2x720 °C / 5 min + témpera em &gua + envelhecimento
480 °C /6 h; d) HT4: 920 °C / 1 h + arrefecimento a ar + 2x690 °C / 5 min + resfriamento a ar +
envelhecimento 420 °C / 6 h; e) HT5: 980 °C / 1 h + resfriamento a ar + 2x690 °C / 5 min +
resfriamento a ar + envelhecimento a 480 °C / 6 h. Imagem MEV de amostras de micrografias
gravadas com HNO3, 10 s. Fonte: prdprio autor.

As analises da Figura 31 revelam o efeito da temperatura de homogeneiza¢do na microestrutura
de um ago maraging produzido via FSL. Observa-se uma diferenga de microestrutura comparando a
microestrutura como fabricado com HT4 e principalmente com microestruturas HT5. Ocorre
alteracdo no tamanho e morfologia dos gréos, sendo que para HT4 ocorre recristalizagdo parcial,
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enquanto para HT5 se observa uma completa recristalizacdo da morfologia do grdo de MA,
apresentando uma morfologia do grdo mais ampla e homogénea do que amostras homogeneizadas
em temperaturas mais baixas. Assim, a similaridade da microestrutura entre como fabricado, HT1,
HT2 e HT3 é devida a uma temperatura de homogeneizacao que nao ¢é alta o suficiente para promover

a recristalizacdo total, e possivelmente fornecer apenas a solubilizacdo de precipitados. Para HT4,

ocorreu recristalizacdo parcial e, para HT5, recristalizacdo total.

Figura 31. Figura de polo inverso obtida atraves da anélise EBSD da secdo transversal lateral. a)
condi¢do como-fabricada; b) HT1: Envelhecimento 480 °C /3 h; ¢) HT2: 820 °C / 1 h + resfriamento
aar +2x720 °C /5 min + témpera em agua + envelhecimento a 480 °C /3 h; d) HT3: 820°C /1 h +
arrefecimento a ar + 2x720 °C / 5 min + témpera em agua + envelhecimento a 480 °C /6 h; €) HT4:
920 °C/ 1 h + arrefecimento a ar + 2x690 °C / 5 min + arrefecimento a ar + envelhecimento 420 °C
/ 6 h; f) HT5: 980 °C / 1 h + arrefecimento a ar + 2x690 °C / 5 min + arrefecimento a ar +
envelhecimento a 480 °C / 6 h. DF: direcdo de fabricacdo, DT: direcdo transversal. Fonte: proprio
autor.

5.3.2. Condicdo de Tratamentos In-situ

A Figura 32 a) mostra o efeito da homogeneizacgdo a 820 °C durante uma hora, 0 que promoveu

austenitizacdo completa. Nesta condigéo, ocorreu pouca recristalizagdo. No entanto, parte das pogas
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de fusdo e morfologia celular e colunar permaneceram, apresentando contorno de células ndo
continuas. Figura 32 b)-d) apresentam as microestruturas apds tratamento isotérmico a 610, 650 e 690
°C durante 2200 s. Austenitizacdo parcial ocorreu em 610 e 650 °C, promovendo o refino de grao,
auxiliando na dissolucdo das caracteristicas colunares. A 690 °C, observou-se austenitizacao
completa, promovendo também o refino de grdo quando comparado com a condi¢do como fabricado.
A Figura 32 e) mostra um mapa de fase EBSD para o tratamento isotérmico a 690 °C durante 2200

s, revelando austenita reversa em vermelho com uma morfologia globular.

Figura 32. Figura de polo inversa das microestruturas de MA maraging 300 ap0s: a) homogeneizacgédo
a 820 °C durante uma hora; b) revenimento a 610 °C durante 2200 s; ¢) revenimento a 650 °C durante
2200 s; d) revenimento a 690 °C durante 2200 s. Um mapa de fase da condicdo d) é apresentado em
e). As setas amarelas em a) indicam morfologias colunares remanescentes. DF: dire¢do de fabricacéo,
DT: direcéo transversal.

Todos os trés tratamentos isotérmicos foram eficazes para reduzir significativamente o tamanho
do grdo quando comparado com a condicdo solubilizada. Os tratamentos isotérmicos resultam na
reversdo da martensita em austenita nas interfaces de ripas e pacotes de martensita por meio de
reacOes controladas por difusdo, promovendo o refino de grdo (DECKER; EASH; GOLDMAN,
1962; FLOREEN, 1968). A austenita reversa pode aparecer como formas aciculares ou globulares,
dependendo da taxa de aquecimento e da temperatura de revenimento (KIMMINS; GOOCH, 1983;
SHIRAZI et al., 2013; ZHANG et al., 2018a). As ripas aciculares se formam na parte inferior do

campo intercritico, com baixas taxas de aquecimento. A austenita globular se forma na por¢do mais
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alta do campo intercritico e com altas taxas de aquecimento e, preferencialmente, forma-se no
contornos dos pacotes de martensita ou no contorno de gréo austenitico prévio (SHIRAZI et al., 2013;
ZHANG et al., 2018a). Em ambos o0s casos, 0 processo de reversdo pode levar ao refino da
microestrutura (SHIRAZI et al., 2013; ZHANG et al., 2018a). Outra vantagem do refino de grao
causado pela reversdo da martensita em austenita € que existem mais contornos de grdos atuando
como obstaculos topoldgicos para a propagacéo de trincas (OLIVEIRA et al., 2016; VASUDEVAN;
SADANANDA; RAJAN, 1998).

5.4. Reversao Austenitica

5.4.1. Analise Ex-situ

As andlises dos mapas de fases do EBSD s&o mostradas na Figura 33. N&o foi observada
quantidade significativa de austenita na condicdo como fabricado, como mostrado na Figura 33 a),
assim, 480 °C / 3 h envelhecimento direto ndo proporciona tempo suficiente para difusdo e reversao
martensita-austenita (Figura 33 b)). Alguns estudos anteriores se basearam no longo tempo de
envelhecimento para a reversdo da martensita em austenita (RAABE et al., 2009a; WANG et al.,
2016, 2014), ja que sua estabilizacdo € um fendmeno dependente da difusdo. Como a difusdo depende
do tempo e da temperatura, os tratamentos térmicos supercriticos ciclicos contemplam uma reversao
mais rapida, aumentando a temperatura e diminuindo o tempo de tratamento. Além disso, o duplo
ciclo supercritico de tratamentos a 720 °C (Figura 33 c)-d)) mostrou apenas uma capacidade reduzida
para estabilizar a austenita a temperatura ambiente. Isso foi traduzido em 2,6 % de austenita a
temperatura ambiente para as condi¢fes de HT2 de acordo com a andlise de EBSD, conforme
ilustrado na Figura 33 c).

A extensdo do tempo de envelhecimento, de 3 h (HT?2) para 6 h (HT3), aumentou a quantidade
de reversdo martensita-austenita na matriz para 4,8 %. Uma vez que os ndcleos sdo formados por
ciclos supercriticos a 720 °C, o crescimento subsequente durante o envelhecimento é facilitado com
0 empobrecimento da matriz dos elementos de liga que estabilizam a austenita, portanto, os resultados
obtidos estdo de acordo com a literatura existente (GOLDBERG, 1968). Este nicleo pode ser

austenita reversa ou mesmo ilhas de austenita retida (RAABE et al., 2013).
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Figura 33. Mapas de fases do EBSD mostrando a distribuicdo de martensita (azul) e austenita
(vermelho). O percentual volumétrico da fase de também é apresentado. a) HT1: Envelhecimento 480
°C /3 h; b) HT2: 820 °C / 1 h + resfriamento a ar + 2x720 °C / 5 min + témpera em agua +
envelhecimento a 480 °C / 3 h; ¢) HT3: 820 °C / 1 h + arrefecimento a ar + 2x720 °C / 5 min +
témpera em agua + envelhecimento a 480 °C /6 h; d) HT4: 920 °C/ 1 h + arrefecimento a ar + 2x690
°C /5 min + arrefecimento a ar + envelhecimento 420 °C /6 h; ) HT5: 980 °C/ 1 h + arrefecimento
aar + 2x690 °C / 5 min + arrefecimento a ar + envelhecimento a 480 °C / 6 h. Fonte: proprio autor.

Ciclos térmicos supercriticos realizados a 690 °C (HT4) apresentaram uma quantidade
significativamente maior de austenita reversa: 21,7 %, conforme apresentado na Figura 33 €). Por
conseguinte, manter a temperatura durante 6 minutos a 690 °C resultou numa maneira eficiente de
promover a reversdo e estabilizacdo de austenita a temperatura ambiente. Isto é baseado num maior
enriquecimento em elementos estabilizadores de austenita nas ilhas de reversdo devido a maior
solubilidade de Ni e Mn para temperaturas inferiores a 720 °C (RAABE et al., 2013), causando a
concentragdo destes elementos nas interfaces de contornos de grao e de austenita retidas (RAABE et
al., 2013).

5.4.2. Analise In-situ XTMS

Analises In-situ, ou seja, com aquisi¢do de dados em tempo real durante o tratamento térmico,
foram realizadas diretamente na linha de luz sincrotron, no CNPEM - LNLS (Laboratorio Nacional
de Luz Sincrotron) com feixes de raio-X. A energia de emissdo utilizada foi de 12 keV. A frequéncia

de onda pAde entdo ser calculada utilizando as seguintes equagdes.

_eV
f_h
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Onde eV ¢ a tensdo aplicada em elétron volts, sendo que 1 eV =1,6-10°V, e h é a constante
de Planck, sendo aproximadamente 6,63 x 10-34 m?kg-s™. Substituindo na equacdo para

comprimento de onda, tem-se.

Onde A é o comprimento de onda, ¢ € a velocidade da luz no vacuo, sendo aproximadamente
3-108 m's?, e f a frequéncia da onda.

Obteve-se entdo um comprimento de onda gerado pelo feixe de luz da linha sincrotron de
1,033:10"t nm. Com este valor, pode-se obter os padrdes de difracdo para as fases de interesse numa
base de dados para verificar a formacgdo ou ndo das mesmas durante o tratamento térmico realizado.
A Figura 34 revela o padrdo de difracdo obtido no inicio do tratamento a temperatura ambiente, e ao

final do patamar isotérmico para as condi¢des de 610 e 690 °C.
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Figura 34. Padréo de difragdo obtido por ensaio In-situ na linha de luz sincrotron, a) no inicio do
tratamento, ainda a temperatura ambiente e b) difracdo ao fim dos 30 minutos, na temperatura
isotérmica de tratamento (para curva preta, 610°C e para curva rosa, 690°C). Fonte: préprio autor.

Pode-se notar que a condicdo inicial para ambas as amostras solubilizadas é de completa fase
martensitica (adotada como ferrita o por ndo possuir tetragonalidade devido ao baixissimo teor de
carbono em solucdo sélida). No final do tratamento térmico, no patamar isotérmico pode-se notar que
para o aquecimento a 610°C, coexistem as fases martensitica e austenitica. Porém, para a temperatura
de 690°C, apenas a fase austenitica se faz presente no aco no final do patamar de aquecimento.

A Figura 35 representa os espectros de difracdo de raios X resolvidos no tempo in-situ entre 0s
angulos de 28 ° e 38 ° para as trés condicdes de tratamento isotérmico, seguidos de arrefecimento até
a temperatura ambiente. Os principais picos de difracdo foram os {111} y, {110} a e {200} y em
valores aproximadamente 29 de 29,0, 29,8 e 33,6 ° respectivamente. Os picos de difracdo séo
ligeiramente deslocados para a esquerda para maiores temperaturas de transformacdo isotérmica,

devido a expansao das células unitarias. Neste grafico, a linha base coincidente com o eixo horizontal
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corresponde ao inicio do estagio isotérmico. A linha pontilhada azul indica a separacgdo entre o final
do periodo de tratamento isotérmico durante 2200 s e o inicio da fase de resfriamento. Para 610 °C e
650 °C h& um processo gradual de reversdo de martensita em austenita, visto pela reducdo da
intensidade do pico de {110} a. Durante o resfriamento, hd um deslocamento gradual de todos os
picos para valores maiores de 20 devido a contragdo térmica. A 690 °C, a reversdo massiva de
martensita em austenita ocorreu sem nenhuma cinética perceptivel, pelo menos dentro dos primeiros
10 segundos de tempo de exposicdo para a primeira aquisi¢cdo de dados de DRX. No entanto, a

transformacé@o martensitica quase completa ocorreu apés o resfriamento.

Resfriamento

20

Figura 35. Caracterizacdo de difracdo de raios X sincrotron resolvida no tempo durante a simulagédo
de ciclos de témpera intercriticos em: a) 610 °C; b) 650; c) 690 °C. Fonte: prdprio autor.

A isoterma a 610 °C resultou em reversdo de 48 % de martensita em austenita, a menor
porcentagem em volume, como esperado, apds 2200 s. A 650 °C, uma porcentagem de volume de
austenita de 76 % foi obtida no final do estagio isotérmico. A partir das simula¢es termodinamicas,
a austenitizacdo completa ocorreria a aproximadamente 662 °C. De fato, o revenimento a 690 °C
resultou em austenitizagdo completa. Portanto, um tratamento isotérmico a 690 °C ndo é recomendado
para a reversdo da austenita estavel.

Os resultados da difracdo de raios-X ao longo dos estagios isotérmico e de resfriamento sdo
apresentados na Figura 36 em funcdo do tempo. A estabilidade térmica da austenita pode ser vista
como a quantidade de austenita que sofre transformacéo para martensita apés o resfriamento. Embora
a reversdo completa da martensita em austenita tenha ocorrido a 690 °C, apenas uma porcentagem
volumétrica de 10 % permaneceu estabilizada apds o resfriamento a temperatura ambiente. Este tipo
de austenita pode estar associado a um processo de retencdo, provavelmente associado a segregacao
local do Ni. No entanto, quase todos os grdos austeniticos sofreram homogeneizacdo composicional,
reduzindo fortemente a relativa estabilidade térmica. No entanto, heterogeneidades composicionais
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devido a solubilizacdo incompleta dos elementos estabilizadores de austenita poderiam ter
permanecido, resultando em retencéo de austenita local. O tratamento isotérmico a 650 e 610 °C ap0ds
resfriamento produziu porcentagens finais de austenita de 74 e 48 %, respectivamente. Apds 0
resfriamento, uma leve transformacdo de austenita para martensita de aproximadamente 2 % foi

medida para a temperatura de 650 °C.
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Figura 36. Analise de difragdo de raios-X no sincrotron in-situ para a cinética de reversdo da
martensita-austenita isotérmica e sua estabilidade térmica durante o resfriamento. Fonte: préprio
autor.

Para obter a reversdo da martensita em austenita, € necessario causar uma concentracdo de
elementos de liga estabilizadores da austenita por meio difusional, ou seja, elevando a temperatura
para permitir a difusdo dos mesmos. Normalmente, as ligas de maraging 300 podem ser
homogeneizadas a temperaturas acima de 815 °C (ASM, 1991), o que estd longe da temperatura
calculada de equilibrio Ae3 de 662 °C de austenitizacdo. No entanto, os resultados do EBSD
evidenciaram que o ciclo de homogeneizacao a 820 °C durante uma hora ainda nédo foi suficiente para
apagar todas as caracteristicas tipicas da AM, tais como morfologias celulares e colunares.

No presente trabalho, foi utilizada uma taxa de aquecimento rdpida de 500 °C/s, e as
temperaturas de reversdo ficaram muito acima da esperada temperatura de Ael, causando a formagéo
de uma austenita reversa principalmente com morfologias globulares.

Caélculos de equilibrio para 610 e 650 °C previram a coexisténcia de austenita e martensita,
juntamente com precipitados como W, TiC e NizTi, onde o ultimo se dissolve ligeiramente acima de
610 °C. Através de andlises por difracdo de raios X sincrotron, ¢é dificil determinar a presenca de

pequenas quantidades desses precipitados. Entretanto, sua presenca ndo pode ser desconsiderada
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(ASM, 1991; GUO; SHA; LI, 2004; MOSHKA et al., 2015). Por outro lado, os célculos previram
austenitizacdo completa a 662 °C. Resultados experimentais revelaram austenitizacdo completa
apenas a 690 °C.

A reversdo da martensita para a austenita pode ocorrer por um processo displacivo
(cisalhamento) ou difusivo (ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009; CARVALHO et
al., 2013; KAPOOR; KUMAR; BATRA, 2003), e tais mecanismos dependem fortemente da taxa de
aquecimento e da temperatura de transformacdo (CARVALHO et al., 2013; KAPOOR; KUMAR,;
BATRA, 2003). A reacdo de reversdao martensita-austenita é favorecida energeticamente a medida
que passa pela temperatura de equilibrio Ael, separando as faixas de estabilidade das duas fases
(ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009). Acima desta temperatura, a energia livre do
sistema é reduzida quando a fase inicial (martensita com uma energia livre mais alta) se transforma
na fase final (austenita com uma energia livre mais baixa). Esta reducéo de energia livre € uma funcéo
da temperatura de transformacdo, que determina a fracdo de equilibrio total da fase final
(ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009). Além disso, as segregacfes composicionais
para a reversdo de martensita em austenita também séo ditadas pela temperatura.

A reversdo da martensita em austenita e a estabilizacdo da austenita a temperatura ambiente
foram estudadas em agos maraging modificados (DMITRIEVA et al., 2011; RAABE et al., 2009b,
2009a; WANG et al., 2014). Tem sido relatado que hd uma mudanca na composicdo na interface
martensita-austenita e um movimento de fronteira de fase em dire¢cdo a martensita em consequéncia
do crescimento da austenita (DMITRIEVA et al., 2011; WANG et al., 2014). Localmente, ha um
processo controlado por difusdo de elementos estabilizadores de austenita nas ilhas de austenita
formadas quando o aco é aquecido entre Acl e Ac3. A medida que o tempo é prolongado, mais
elementos como Ni e Mn segregam, produzindo uma austenita mais estavel localmente. Para taxas
de aquecimento lentas, o mecanismo difusivo é favorecido e a segregacdo significativa de elementos
estabilizadores de austenita pode ocorrer nos limites de grdos de martensita e nas interfaces de ripas
/ ripas. Contanto que haja tempo suficiente, ocorrera a segregacdo, promovendo uma matriz com
regides ricas e pobres em niquel, o que levara a reversao martensita-austenita (CARVALHO et al.,
2013; ESCOBAR et al., 2017; KAPOOR; KUMAR; BATRA, 2003). Da Figura 28, pode-se inferir
que a particdo do Ni na austenita revertida a 610 °C foi mais forte que a 650 °C. Como consequéncia,
uma transformacdo martensitica de 2 % foi encontrada apds o resfriamento de 650 °C. Considerando
que, nenhuma transformacdo martensitica ocorreu quando resfriado a partir de 610 °C, como
apresentado na Figura 36.

Como mostrado na Figura 28, quanto maior a temperatura, menor a particdo de Ni necessaria

para a reversao martensita-austenita. Portanto, 0 mecanismo de reversdo massivo é favorecido na
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por¢do mais alta do campo intercritico, dado o reduzido Ni critico para a transformacéo ocorrer
(BELDE; SPRINGER; RAABE, 2016; SHIRAZI et al., 2013). Isto é consistente com as observactes
a 690 °C. A medida que a temperatura de tratamento isotérmico se aproxima de Ae3, mais austenita
é formada e os elementos estabilizadores séo distribuidos, resultando em menor estabilidade térmica.

Portanto, o aquecimento prolongado perto ou acima de Ac3 nao sera eficiente.

5.5. Propriedades Mecénicas

A Figura 37 apresenta uma correlacdo da dureza e porcentagem de volume de fase. Uma
posterior andlise por difracdo de raio-X fora realizada para verificar a quantificacdo de fases obtida
por EBSD. Pelos dados apresentados na Figura 37 nota-se que ha uma divergéncia entre a analise de
EBSD e difracdo de raio-X. Uma vez que a analise de EBSD é mais superficial e dependente do
preparo metalografico, maiores erros podem existir, enquanto a analise de difracdo de raio-X permite
uma interacdo com maior volume de material, gerando maior confiabilidade e precisdo. Vale
mencionar que 0 EBSD apresentou a mesma tendéncia que a medicao de difracdo de raio-X. Como
esperado, a condicdo como fabricado apresentou a menor dureza (~ 400 HV), ja que o tratamento sem
envelhecimento foi aplicado. Os agos maraging tém sua dureza aumentada pelos tratamentos de
envelhecimento. Portanto, um aumento de ~ 200 HV foi obtido quando o HT1 foi aplicado. De todas
as amostras analisadas, o tratamento térmico com HT1 foi o que promoveu a maior dureza. Para as
amostras de HT2 a HT4, uma tendéncia pode ser notada: a dureza diminui a medida que a quantidade
de austenita a temperatura ambiente aumenta. O HT4 apresentou 0 maior percentual volumétrico da
fase austenita e, consequentemente, a menor dureza. Esse trade-off ndo seguiu uma relagao linear,
pois o teor de austenita HT3 foi significativamente menor que o HT4 (4,8 contra 21,9 %), mas 0s
valores de dureza sdo quase 0s mesmos, 473,0 £ 25,0 HV para HT3 e 446,8 + 8,4 HV para HT4.

Um efeito de super-envelhecimento é observado para as condi¢cbes HT3 e HT5, para as quais
foram aplicados periodos mais longos de envelhecimento (6 h), ambos apresentam menor dureza que
0 HT2 que foi envelhecido por 3 h. Para a amostra HT5, obteve-se uma dureza de 510,5 HV para um
tempo de envelhecimento de 6 h, para HT3, 473 HV, envelhecimento de 6 h, enquanto HT2
apresentou uma dureza de 561,3 HV para envelhecimento de 3 h.

Em relacdo a diferenca de dureza entre HT3 e HTS5, aplicou-se uma temperatura de
homogeneizacao de 820 °C a condi¢cdo HT3, mas parece nédo ser suficiente para solubilizar todos os
precipitados formados, enquanto HT5 sofreu recristalizagdo completa apagando toda a microestrutura
anterior e garantindo a solubilizac¢do dos precipitados. A razéo pela qual uma temperatura de 820 °C

pode ndo ser suficiente para apagar todos os precipitados pode ser atribuida as microestruturas MA
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muito segregadas, que alteram localmente o equilibrio comum usado para a composi¢do nominal.
Portanto, é conclusivo que o processo MA induz envelhecimento prévio, uma vez que HT3 e HT5

foram envelhecidos nos mesmos periodos e ainda HT5 apresentou maior dureza que HT3.
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Figura 37. Valores de dureza Vickers e quantificacdo de fases por EBSD e difracdo de raio-X. Nota-
se uma divergéncia entre as analises de EBSD e raio-X. Nota-se uma tendéncia de queda de dureza
com o aumento da fase austenitica na microestrutura para as condi¢des termicamente tratadas. Fonte:
préprio autor.

A Figura 38 representa os resultados do teste de flexdo em 3 pontos para a avaliacdo da
resisténcia mecéanica. A amostra HT1 (como fabricado, seguida de envelhecimento) apresentou a
maior resisténcia mecanica. A dureza, assim como 0s ensaios de flex&o, segue a mesma tendéncia de
troca entre propriedades mecénicas e teor de austenita, ou seja, a resisténcia mecanica do material
diminui com o aumento da porcentagem de volume de austenita. Ndo apenas a mesma tendéncia, mas
também a mesma ordem de propriedades mecanicas foi novamente observada, por exemplo, HT1
mostrou a maior resisténcia mecéanica, provando excelente integridade do processo FSL e
propriedades finais; A resisténcia mecanica do HT2 foi superior a do HT3 e dois fatores principais
explicam-no, primeiro o aumento do teor de austenita de HT2 para HT3 e segundo 0 aumento do
tempo de envelhecimento de 3 h para 6 h de HT2 para HT3. O aumento do contetudo de austenita
pode aumentar a ductilidade em detrimento da resisténcia mecénica. Tipicamente, 0s agos maraging
de 300 atingem sua resisténcia maxima apos 6 h de envelhecimento, mas como o processo MA

fornece uma ciclagem térmica prévia, 6 h de tratamento sobrecarregam o material. Em contraste, o
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HT5, que também envelheceu durante 6 h a 480 °C, apresentou maior resisténcia a flexdo mecénica
do que o HT3 porque o tratamento de homogeneizagéo a 980 °C promove uma recristalizagdo quase
completa da microestrutura, apagando a historia térmica da MA. Desta forma, envelhecendo por 6
horas a 480 °C atinge uma maior resisténcia mecanica.

No entanto, nenhuma mudanca significativa na ductilidade foi observada pelo aumento da
austenita de 2,6 para 4,8 %. Somente para 0 HT4, quando o percentual do volume de austenita atingiu
21,9 %, observou-se aumento significativo na ductilidade do material. O HT5 apresentou baixa
porcentagem de volume de austenita, alta resisténcia mecéanica a flexao e baixa ductilidade, conforme

apresentado nas Figuras 19 e 20.
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Figura 38. Resultado do teste de flexdo das amostras tratadas termicamente. Aumento significativo
de ductilidade acompanhado de perda nas propriedades mecanicas. Fonte: prdprio autor.

Através das curvas plotadas na Figura 38, amostra produzida via FSL e envelhecida sem
qualquer homogeneizacdo (HT1) corresponde a maior resisténcia mecanica, mas também a menor
deflexdo. No entanto, a diferenca maxima de deflexdo das amostras de condigdo ex-situ entre
amostras homogeneizadas + envelhecidas de baixa austenita (HT2, HT3 e HT5) e ndo homogeneizada
+ envelhecida (HT1) foi de 14,5 % (5,73 mm para HT3 contra 4,90 mm para HT1) enquanto a maxima
diferenca de tensdo foi de 10,0 % (2115,12 MPa para HT1 contra 1905,13 MPa para HT5).

Para a condicdo de tratamentos isotérmicos realizado in-situ, as amostras no geral apresentaram

expressiva ductilidade, aléem do fato de que o tratamento de reversdo martensita-austenita promoveu
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uma melhora da ductilidade e resisténcia além da condi¢do como fabricado e apenas solubilizado. H&
um aumento da resisténcia de 690 para 650 e para 610 °C. Como mencionado, ndo foi obtido padréo
de difracdo para os precipitados tipicos da liga maraging 300, no entanto, hd uma grande possibilidade
deles estarem sendo formados durante o tratamento isotérmico. Com isso, temperaturas mais
préximas da janela usual de precipitagdo (450-550 °C) provavelmente desencadeardo a formagéo dos
intermetalicos. Portanto, o tratamento a 610 °C gera uma quantidade maior de precipitados e menos
grosseiras que 650 °C. No entanto, como a condicdo de tratamento a 690 °C quase coincide com a
condicdo fabricada, é possivel que ndo haja pouca ou nenhuma precipitacdo e que o acréscimo de

resisténcia tenha sido oriundo da reducéo do tamanho de gréo e da reversdo martensita-austenita.

5 CONCLUSOES

Os experimentos e testes realizados e contidos neste trabalho utilizando a liga maraging 300
fabricada via manufatura aditiva do tipo fusdo seletiva a laser permitiu as seguintes conclusdes:

* A reversdo de martensita-austenita entre 610 e 690 ° C sob uma taxa de aquecimento de 500
°Cl/s promoveu refinamento microestrutural, comparado ao caso solubilizado, devido a formacéo de
morfologias intra-granulares aciculares e austenita globular.

* Os tratamentos térmicos isotérmicos até 650 © C sdo eficazes para fornecer reversdo de
martensita a austenita com alta estabilidade térmica durante o resfriamento até a temperatura
ambiente.

» Temperaturas de tratamento isotérmico acima de Ae3 sob uma taxa de aquecimento muito
rapida de 500 °C/s promoveram reversao de martensita em austenita por um mecanismo displacivo,
resultando em baixa estabilidade térmica apds resfriamento devido a pequena segregacdo, ou seja,
efeito de homogeneizacdo. No entanto, para tratamentos acima de Ae3 por curto periodos de tempo
mostraram-se capazes de causar boa estabilidade na austenita reversa apos resfriamento.

» Uma quantidade maior de austenita reversa resultara em uma maior disperséo dos elementos
estabilizadores da austenita. Existe uma perda de capacidade para estabilizar a austenita reversa a
temperatura ambiente quando a temperatura de revenimento excede o limite critico para o
particionamento eficiente.

* Apesar do ciclo de homogeneizagdo a 820 °C durante uma hora promover a austenitizacao
completa, ndo foi o suficiente para apagar todas as caracteristicas microestruturais tipicas da
manufatura aditiva na condi¢cdo como-fabricada.

* Calculos termodindmicos forneceram orientagdo na determinacdo de temperaturas 6timas de

tratamento térmico para a homogeneizacao de precipitados e para reversdo de martensita em austenita
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com alta estabilidade térmica

* A condigao como fabricado do aco maraging 300 apresentou uma microestrutura nao
homogénea na presenca quase nula de austenita retida em volume sem precipitacdo secundaria
discernivel. Embora a resisténcia fosse maior do que para o caso solubilizado, o processo de
construgdo ndo foi suficiente para causar um efeito de envelhecimento por si so.

* O envelhecimento direto forneceu a condi¢ao mais resistente a flexdo com a maior dureza ¢ a
menor deformacéo a se romper devido a precipitacdo secundaria preferencial.

* A austenita reversa pode ser introduzida na microestrutura usando as rotas convencionais de
tratamento térmico apos a fusdo seletiva a laser, reduzindo a dureza e a resisténcia, com subsequente
aumento da ductilidade.

» Uma recristalizacdo eficiente da microestrutura como-fabricada pode ser obtida para
temperaturas mais altas de homogeneizacdo, como 980 °C. Enquanto a retencdo e reversdo de
austenita sao reduzidas pela homogeneizagdo da composicdo e pelo crescimento de gréo.

* A introdug@o de um estagio de aquecimento ciclico possibilita a produgéo de austenita reversa
estdvel. O endurecimento secundario e o crescimento da austenita podem ocorrer durante o
envelhecimento, proporcionando simultaneamente uma alta resisténcia a flexdo, mantendo a
ductilidade.

* A presenga de austenita aumentou a ductilidade e diminuiu a resisténcia mecéanica. No entanto,
as diferencas significativas na ductilidade s6 foram notadas por fortes alteragdes no volume

percentual desta fase.

6 PARTICIPACOES E PUBLICACOES

Esta pesquisa de mestrado proporcionou duas apresentacfes ja realizadas no Simpdsio de
Ciéncia e Engenharia de Materiais, em 2017 e em 2018. Houve uma publicacdo aceita na revista
Materials Science and Engineering A de fator de impacto 1,943, e outro artigo sob revisdo na revista
Additive Manufacture com fator de impacto de 2,938. Além disso, o trabalho também teve submissao
de parte dos resultados para o congresso COBEM 2019, da ABCM.

7 TRABALHOS FUTUROS
Ainda nos resta pd de aco maraging para producdo via MA, além de termos aprovado propostas para

analises de MEV, EBSD e TEM no LNNano. Além disso, também temos aprovado uma proposta
para julho de 2019 a utilizagdo do PETRA IIl, Proposal 1-20181084 EC In-situ synchrotron x-ray
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diffraction na Alemanha. O DESY: PETRA Ill é uma fonte de radia¢do sincrotron de 32 geracéo.
Com uma circunferéncia de 2,3 km, PETRA 1ll € a maior e mais brilhante fonte de luz de anel do

mundo.
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