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RESUMO

CONDE, F. F. Aspectos da transformacao austenitica de um aco maraging 18Ni
fabricado por manufatura aditiva: mecanismo de reversdo e seu impacto nas
propriedades mecanicas. 151p. Tese (Doutorado) — Escola de Engenharia de S&o Carlos,

Universidade de Sdo Paulo, Sdo Carlos, 2023.

A transformagdo o<«>y € muito conhecida e importante na metalurgia dos agos,
presente em muitos tratamentos térmicos com a finalidade de melhoria do aco.
Tratamentos para aumento de resisténcia (tmpera), refino de gréo, solubilizacdo para
homogeneizacdo, eliminacdo de textura, aumento de tenacidade envolvem a
austenitizacdo, formacdo de ferrita ou martensita. As transformacdes de fase sofrem
influéncia da composi¢do quimica, que alteram a energia livre do sistema, as fases e a
cinética de transformacdo. Com o surgimento e aprimoramento das tecnologias de
manufatura aditiva, maiores complexidades tém sido atreladas a sua metalurgia de
processamento. A tecnologia de fusdo seletiva a laser (FSL) se baseia na fusdo
micrométrica de camadas de po, tendo um alto aporte térmico, gerando altas velocidades
de resfriamento e gradientes térmicos, causando uma fina micro-segregacdo que
modificam o comportamento usual da transformagéo a<y, bem como suas propriedades
mecanicas finais. A tecnologia de FSL permitiu a revitalizacdo do aco maraging por sua
adequabilidade ao processo, e muito tem sido estudado sobre a reacdo o’<>yrev em ligas
maraging afim de aumentar a capacidade de deformacao plastica do aco. Pelo que se sabe,
ha pouca ou nenhuma literatura que tenha estudado a transformacéo especifica o’ «>yrey
em ligas produzidas por FSL de modo a diferenciar os aspectos metallrgicos da
transformacdo, em comparacdo com uma liga produzida por rotas convencionais ou
solubilizada. Pelo que sabemos, ndo h4, ou ao menos séo escassos, dados de tenacidade a
fratura de ligas maraging que foram submetidas a tratamento de reversao o’<>yrev, 0 qual
também é um dado de grande importancia. Ensaios de tenacidade a fratura por CTOD séo
importantes por excluir o efeito de acabamento do entalhe uma vez que € nucleada uma
trinca inicial, sendo um ensaio mais criterioso e preciso, e pouco estudado, havendo
poucos dados de CTOD da liga 18 Ni fabricada por FSL na literatura.

Os resultados mostram que o processamento via FSL causa micro-segregacoes

finamente dispersas oriundas do tipo e morfologia de solidificacdo intrinseca a tecnologia
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FSL que majoritariamente é celular. H& micro-segregaces e flutuacdes de composigdo
gque causam um aumentam o0 campo intercritico do ago, antecipando o inicio da
austenitizacdo (menor Ael) e retardando o final da mesma (maior Ae3), e a transformacéo
se da de forma heterogénea. Por consequéncia, isto altera a cinética de nucleacdo e
crescimento da liga como fabricada por FSL em comparacdo a uma liga solubilizada,
acelerando crescimento, mas retardando o final do crescimento para completa
austenitizacdo. Ademais, comparando a condi¢do otimizada de reversdo de 670 °C/30
min, a qual resultou na formacao de 60 % de austenita reversa, com a condicao tipica de
envelhecimento de um maraging 18Ni, 480 °C/h, houve uma perda de 33 % de resisténcia
mecanica, mas um aumento de 43 % de deformacdo, bem como um aumento de 1600 %
na tenacidade a fratura. Ademais, houve um aumento de aproximadamente 400 % na
tenacidade a fratura comparando a condi¢do otimizada 670 °C/30 min com a condigéo
como-fabricada. O trabalho mostra que ha forte influéncia na propriedades mecanicas

relacionado a reversao da austenita.

Palavras-chave: cinética de reversdo martensita-austenita; metalurgia e transformacéo de
fase; reversdo austenitica; manufatura aditiva do aco maraging; tenacidade a fratura;
tratamentos ciclicos e isotérmicos para reversao.
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ABSTRACT

CONDE, F. F. Aspects of the austenitic transformation of an 18Ni maraging
steel manufactured by additive manufacturing: reversion mechanism and its impact
on mechanical properties. 148p. Tese (Doutorado) — Escola de Engenharia de S&o
Carlos, Universidade de Sao Paulo, Sao Carlos, 2023.

The a«<>y transformation is very well known and important in steel metallurgy,
present in many heat treatments with the purpose of improving steel. Treatments to
increase resistance (quenching), grain refining, solubilization for homogenization,
elimination of texture, increase of tenacity involve austenitization, formation of ferrite or
martensite. The phase transformations are influenced by the chemical composition, which
alters the free energy of the system, the phases and the transformation kinetics. With the
emergence and improvement of additive manufacturing technologies, greater
complexities have been attached to its processing metallurgy. The selective laser melting
(SLM) technology is based on the micrometric melting of powder layers, having a high
thermal input, generating high cooling velocities and thermal gradients, causing fine
microsegregation that modify the usual behavior of the a«>y transformation, as well as
its final mechanical properties. The SLM technology allowed the revitalization of
maraging steel due to its suitability to the process, and much has been studied about the
o’ >yrev reaction in maraging alloys in order to increase the plastic deformation capacity
of the steel. To the best of our knowledge, there is little or no literature that has studied
the specific a’«<>yrey transformation in alloys produced by SLM in order to differentiate
the metallurgical aspects of the transformation, in comparison with an alloy produced by
conventional or solubilized routes. Furthermore, there are scarce data on fracture
toughness of maraging alloys that were subjected to o'«>yrev reversion treatment, which
is also a very important data. Fracture toughness tests by CTOD are important for
excluding the effect of notch finishing once an initial crack is nucleated, being a more
careful and precise test. There are few studies of 18Ni subjected to CTOD tests.

The results show that processing via SLM causes finely dispersed micro-
segregations arising from the type and morphology of solidification, intrinsic to SLM
technology, which is mostly cellular. There are micro-segregations and composition
fluctuations that cause an increase in the intercritical field of the steel, anticipating the

start of austenitization (lowering Ael) and delaying the end of it (increasingAe3), and the
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transformation takes place in a heterogeneous way. Consequently, this alters the
nucleation and growth kinetics of the alloy as manufactured by SLM compared to a
solubilized alloy, accelerating growth but delaying the end of phase transformation to
complete austenitization. Furthermore, comparing the optimized reversal condition of
670 °C/30 min, which resulted in the formation of 60 % reverse austenite, with the typical
aging condition of an 18Ni maraging, 480 °C/h, there was a 33 % loss of mechanical
strength, but a 43 % increase in deformation, as well as a 1600 % increase in fracture
toughness. Furthermore, there was an increase of approximately 400 % in fracture
toughness comparing the optimized condition 670 °C/30 min with the as-built condition.
The work shows that there is a strong impact on the mechanical properties related to the

presence of reverted austenite.

Keywords: martensite-austenite reversion Kinetics; metallurgy and phase transformation;
austenitic reversion; additive manufacture of maraging steel; fracture toughness; cyclic

and isothermal treatments for reversal.
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1. Introducéo

A manufatura aditiva (MA) ¢ uma técnica de fabricacdo na qual componentes sao
projetados através de programas de modelagem computacional em 3 dimensodes (3D),
como CAD, e fabricados tridimensionalmente por camadas de material que sdo
depositadas sucessivamente. A MA tem ganhado for¢a em diferentes setores industriais,
como o automotivo, aeroespacial, médico e de bens de consumo. O ago maraging tem
sido uma liga alvo no estudo de MA devido ao baixissimo teor de carbono, o que confere
caracteristicas necessarias para o processamento por MA, como estabilidade dimensional,
geométrica e auséncia de trincas a quente.

O recente avango na MA se baseou no estudo de ligas de maraging e de titanio
produzidas por técnicas como Fusdo Seletiva a Laser (FSL) para seu desenvolvimento.
Em diversos casos reportados na literatura fora observada perda da ductilidade e
tenacidade acompanhada de um aumento da resisténcia mecanica, ou seja, as ligas
maraging produzidas por MA podem ter sua resisténcia mecanica aumentada em
compara¢do a uma rota convencional de fabricagdo (CASATI et al., 2016; KEMPEN et
al., 2011; SURYAWANSHI; PRASHANTH; RAMAMURTY, 2017a), sendo que o
motivo da queda de ductilidade e tenacidade ainda ndo sdo bem conhecidos. Em casos
que a resisténcia mecanica dos metais fabricados via MA ¢é superior as rotas
convencionais, busca-se otimizar as propriedades mecanicas finais como um todo, com a
aplicacao de tratamentos térmicos posteriores que promovam nenhum ou pouca reducao
da resisténcia e consigam elevar a ductilidade e tenacidade.

Desta forma, o efeito TRIP (plasticidade induzida por transformacéo) pode ser um
mecanismo (til, uma vez que durante o processo de deformacdo plastica sob temperatura
ambiente ocorre a transformacéo limitada e continua da austenita para martensita. Esta
transformacéo causa expansdo volumétrica, melhor acomodando a deformacéo aplicada
externamente, causando um pequeno alivio de tensdo da estrutura interna do material,
além de conferir um ganho de resisténcia mecanica devido a troca de uma fase menos
resistente para outra mais resistente. Essa combinacdo de fatores causa, em um
determinado e limitado grau, aumento do alongamento e resisténcia do aco. Além disso,
a tenacidade na microestrutura inicial se torna maior por possuir ilhas de austenita
metaestdvel que promovem maior capacidade pléastica do aco. Muitos estudos ja
reportaram que um dos causadores do efeito TRIP é a formacdo de austenita e sua
estabilizagdo na temperatura de trabalho (ESCOBAR et al., 2017; RAABE et al., 2009a;

WANG et al., 2014). Essa transformacdo pode ser nucleada em locais prévios como
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defeitos cristalograficos, por exemplo, as discordancias e contornos de grédo, bem como
na interface da austenita retida (Dmitrieva et al., 2011; Raabe et al., 2009). A austenita
retida é uma fase oriunda da témpera do aco, como produto final de uma transformacéo
incompleta devido a limitacdo volumétrica que impede a expansao da austenita para
martensita, geralmente a temperatura ambiente. A austenita reversa se forma em altas
temperaturas, onde a martensita se transforma novamente em austenita. Em geral, a
austenita reversa aparece em tratamentos térmicos intercriticos onde ha difusdo de
elementos austenitizantes para dentro da fase austenitica, que pode ser na temperatura de
envelhecimento do aco maraging ou mesmo em temperaturas mais elevadas (SUKHIKH,;
DEMENT’EV; MAKHNEVA, 2018; SUKHIKH; MAKHNEVA; DEMENT’EV, 2019),
ou ainda se forma inicialmente induzida por cisalhamento, e depois é enriquecida por
difusdo com elementos austenitizantes. Sua estabilidade em temperatura ambiente sera
proporcional a segregacdo e quantidade de enriquecimento por elementos de afinidade
com a austenita.

A presenca de austenita reversa finamente dispersa na matriz € uma das vias para
se aumentar a tenacidade e plasticidade, sem perdas significativas de resisténcia
mecanica, resultando no efeito TRIP (ESCOBAR etal., 2017; WANG et al., 20153, 2016,
2014). Uma vez que a rota de fabricacdo por FSL promove muitos contornos de gréo
devido ao alto refinamento microestrutural, resultante da velocidade de resfriamento
inerente a tecnologia, bem como alta densidade de defeitos cristalograficos como
discordancias, a microestrutura como-fabricada difere significativamente de uma
microestrutura produzia por rota convencional ou solubilizada. Até onde foi possivel
investigar, ndo ha na literatura uma comparacéo de cinética e potencial de transformacéo
de fase de martensita para austenita de ligas 18Ni, o que pode ser um grande potencial de
avaliacdo para ganhos de ductilidade e tenacidade por meio da reversdo de austenita a
partir dos defeitos cristalograficos previamente descritos.

Assim sendo, este trabalho prop6s o estudo de reversdo austenitica comparando
amostras como-fabricadas por FSL e solubilizadas de modo a verificar a diferenca na
cinética de transformacdo de fase. Também se utilizou ensaios mecanicos de tracdo e
tenacidade a fratura para avaliar a capacidade de tenacificacdo e ductilizacdo por
transformacgé@o induzida em ago maraging 18Ni fabricado por FSL. OS resultados
mostraram que ha uma diferenca significativa de cinética e morfologia de transformacéao,
bem como ganhos de tenacidade final do material submetido a tratamentos de reverséo

austenitica.
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2. Objetivos e Metas
O objetivo geral deste trabalho foi descrever o processo de reversdo da austenita
numa liga maraging 18Ni produzida por MA e seus impactos nas propriedades mecéanicas
e caracteristicas microestruturais, tendo como objetivos especificos os seguintes:
a) Avaliar se o tratamento prévio de solubilizacdo tem efeito no processo de
reversao da austenita
b) Elucidar o mecanismo de nucleacdo e crescimento na transformacéo de fase
martensita-austenita de uma liga fabricada por MA
¢) Quantificar, com ensaios mecanicos, o aumento de ductilidade e tenacidade do
aco por meio de transformacéo pléstica induzida por deformacéo (efeito TRIP)

devido ao aumento de austenita reversa.
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3. Revisdo Bibliogréfica

3.1. Acos Maraging

Os agos maraging possuem como base o sistema ferro-niquel em sua composicéo
quimica. As ligas do sistema Fe-Ni sdo de uso do homem desde antes do descobrimento
do proprio niquel como elemento quimico (por volta de 1750), e antes do surgimento dos
acos comerciais com niquel em sua composicao (os quais surgiram por volta de 1890).
Existem evidéncias arqueoldgicas de que a liga ferro-niquel j& era utilizada pelos nossos
ancestrais para fabricacdo de armas e ferramentas (DA FONSECA et al., 2021). Varias
composigdes dentro do sistema Fe-Ni foram elaboradas para fornecer diferentes niveis de
resisténcia mecanica, as quais deram origem posteriormente aos agos maraging. As
composi¢Bes mais comuns dos agos maraging foram desenvolvidas pela International
Nickel Ltd. (Inco), os quais comecaram a surgir comercialmente por volta do ano de 1959.
Inicialmente, sua nomenclatura se referia a resisténcia a tracdo em ksi, no estado
envelhecido do ago, juntamente com o teor de niquel (SHA; GUO, 2009). A Tabela 3.1

resume as composicoes tradicionais fornecidas pela Inco.

Tabela 3-1. Designacdo das ligas maraging, de acordo com a In¢o, com composicao
quimica aproximada. Resisténcia maxima a tracdo em MPa e % em peso dos elementos
quimicos. (SHA; GUO, 2009).

Designacao Ni Mo Co Ti Al GMAX
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 5,0 9,0 0,7 0,1 2000
18Ni (350) 18,0 4,2 12,5 1,6 0,1 2400
18Ni 17,0 4,6 10,0 0,3 0,1 1650
(fundido)

Nos anos de 1970, iniciaram-se novos estudos nas ligas maraging sem adigéo de
cobalto. 1sso ocorreu devido a queda de disponibilidade deste elemento quimico, e seu
consequente aumento de preco, sendo ja de antemdo um elemento caro. Porém, as novas
ligas possuiam propriedades mecénicas inferiores, o que levou a adigdo de novos

elementos e na variedade de composicdo quimica na busca da formacdo de outros
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precipitados, de forma a melhorar as propriedades mecénicas (SHA; GUO, 2009).

No campo dos acos, 0s acos maraging sao caros, cuja producao pode representar
apenas uma parte muito pequena em comparagdo com a producdo mundial total de acos.
Seu preco € mais elevado em comparagdo aos acos altamente ligados que contém mais de
20% em massa de elementos de liga, como, por exemplo, os acos inoxidaveis. Enquanto
0 preco comercial de uma chapa aco inoxidavel austenitico 316 chega a 3,05 US$/kg, o
preco de uma chapa de ago maraging 18Ni (300) chega a 49,77 US$/kg (“Maraging Steel
Plate-Maraging Steel Plate Manufacturers, Suppliers and Exporters on Alibaba.comSteel
Sheets (O1d)”, [s.d.]). Essa alta precificacdo ¢ devida a exigéncia de matérias primas de
custo mais elevado (principalmente niquel, cobalto e molibdénio), e a processos
tecnologicos especificos para confecgdo do aco. Um exemplo de exigéncia especifica € a
restricdo e controle do baixo teor de carbono, fosforo e enxofre especificados para o
produto. Geralmente a fabricacdo do aco maraging consiste em 2 processos de fusdo
importantes: A primeira fusao é realizada em forno de inducao a vacuo (vacum induction
melting — VIM), seguida de refusdo a arco sob vacuo (vacum arc melting — VAR)
(ROHRBACH; SCHMIDT, 1990). Para ligas mais refinadas, utiliza-se uma terceira
fusdo, a técnica de refusdo em forno de escoria eletro condutora posteriormente as 2
fusbes anteriores (electroslag remelting — ESR) (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990). A
utilizacdo de tais processos tem como objetivo manter uma composi¢do quimica que
minimize a presenca de elementos residuais, tais como carbono, manganés e enxofre, bem
como de gases Hz, N2 e O2 (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990). Dos elementos residuais
mencionados, 0 carbono e o enxofre sdo os mais prejudiciais, pois tendem a formar
carbonetos, sulfetos, carbonitretos e carbosulfetos que fragilizam o ago maraging
(ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

Acos maraging sdo conhecidos por terem uma alta dureza sem perder a tenacidade
e ductilidade. S&o uma classe especial de agos 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" (envelhecimento), que € o processamento térmico
tipico utilizado para esta liga (ASM, 1991). Acos carbono comuns sdo usualmente
endurecidos pela austenitizacéo da ferrita e sua subsequente transformacéo em bainita ou
martensita, podendo haver precipitacdo de carbetos, nitretos ou outros intermetalicos

(ASM, 1991). O aco maraging possui tipicamente uma matriz martensitica que devido ao
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baixissimo teor de carbono lhe confere tenacidade e ductilidade. A presenca do niquel
também influencia a ductilidade do aco e sua tenacidade de modo a aumenta-la, além de
proporcionar uma precipitacdo de intermetalicos de elevada dureza, causando um
aumento drastico na resisténcia mecanica. A Figura 3-1 mostra a boa combinacao de
tenacidade a fratura e resisténcia mecanica dos agos maraging em relacdo a outras ligas

ferrosas.
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Figura 3-1. Gréfico de tenacidade a fratura e resisténcia mecénica da classe Maraging em
comparacdo a outros ferrosos. Adaptado de J.C. Hamaker and A.M. Bayer,
Cobalt, No. 38, 1968, p 3.

Acos maraging sofrem transformacgdo martensitica mesmo com témpera moderada
e lenta (DECKER; EASH; GOLDMAN, 1962). A transformacdo martensitica de acos
maraging pode ser descrita, do ponto de vista pratico, como insensivel a taxa de
resfriamento, apresentando uma estrutura ndo tetragonal, mas sim cubica de corpo
centrado (DECKER; EASH; GOLDMAN, 1962).

O surgimento do aco maraging se deu com estudos de ligas no 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 intitulados 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
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endurecimento e aumento da resisténcia mecanica da liga ocorre primeiramente pela
adicdo combinada de cobalto e molibdénio, e posteriormente com a adi¢do de titanio. A
tenacidade da liga € otimizada por adicdo de elementos de liga que ndo causem
endurecimento por solucédo solida da martensita (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

A proposta para utilizacdo do maraging em 1959 era para chapas de casco de
submarinos. Porém, o aco ndo foi qualificado devido a insuficiente tenacidade a fratura
(DECKER, 1979). Na mesma época 0 setor aeroespacial estava em ascendéncia,
procurando metais com uma boa relagéo peso-resisténcia, dando ao ago maraging uma
de suas primeiras aplicacGes em componentes espaciais como casco de foguete, modulos
lunares e veiculos exploratérios lunares (rover) (DECKER, 1979). Posteriormente, 0 a¢o
maraging chegou a ser utilizado no submarino de pesquisa Deep Quest, em 1960, sua
primeira aplicagdo em submarino. Maiores estudos relataram a susceptibilidade do ago
em sofrer fragilizacdo por hidrogénio e corrosdo sob tensdo em meios agquosos, 0 que
impediu maiores avancgos e utilizacbes do aco maraging em submarinos na época
(DECKER; FLOREEN; WILSON, 1988).

No seu surgimento, 0 ago maraging possuia aplicacfes para area ferramental, de
moldes, de eixos, e pe¢as aeronauticas como engrenagens e trem de pouso, e até mesmo
no setor automotivo, tendo como vantagem, ndo s6 suas propriedades mecanicas, mas seu
custo por necessitar de menos tratamentos térmicos que outros acos da época, além de
boa usinabilidade no estado solubilizado (DECKER, 1979). O aco maraging veio a ter
também aplicacbes na area militar e nuclear, na construcdo de centrifugas de
enriquecimento de uranio (DECKER; FLOREEN; WILSON, 1988).

Atualmente, 0 aco maraging vem sendo muito utilizado na MA por FSL devido a
sua composicdo quimica e estabilidade dimensional. A FSL consiste na fuséo total ou
parcial de uma superficie na forma de pd, gerando altos picos de temperatura como
também altas taxas de aquecimento e resfriamento. Estes ciclos térmicos podem causar
témpera, distorgdo geométrica, trincas a quente e a frio, sendo necessario um baixo teor
de carbono como requisito para a processabilidade de uma liga ferrosa via MA. Assim
sendo, 0 aco maraging tem sido alvo de estudos e uso na FSL por possuir um teor de
carbono abaixo de 0,03 % e boa estabilidade dimensional a quente (MARQUES et al.,
2015; ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

3.2. Metalurgia Fisica dos A¢os Maraging
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A boa resisténcia e a excelente tenacidade dos acos maraging sdo alcangadas pelo
envelhecimento de uma estrutura martensitica com baixo carbono. Com o
envelhecimento da estrutura martensitica objetiva-se uma distribuicdo uniforme de
precipitados intermetalicos que promova um endurecimento significativo da matriz
martensitica (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

As transformacdes de fase nesses acos sdo geralmente explicadas com base nos
diagramas de fase metaestavel e de equilibrio de ligas Fe-Ni. (ROHRBACH; SCHMIDT,
1990). A Figura 3-2 mostra o diagrama de transformagdo da austenita durante o
resfriamento para martensita e a reversdo da martensita para austenita (comumente
chamado de reverséo da austenita) quando submetida ao aquecimento (FLOREEN, 1969;
ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).
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Figura 3-2. Diagrama de transformacdo Fe-Ni fora do equilibrio (metaestavel)
(FLOREEN; DECKER, 1962).

A cinética de reacdo de precipitacdo que causa o endurecimento dos acos maraging
ocorre antes do inicio da reversdo da austenita, que produz austenita e ferrita
(ROHRBACH; SCHMIDT, 1990). Os acos maraging também exibem uma histerese
térmica nas transformacdes de fase, ou seja, uma diferenca entre a temperatura de término
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da reversdo da austenita e a temperatura de inicio da transformacdo martensitica com a
repeticdo de ciclos de aquecimento e resfriamento (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

3.3. Tratamentos Térmicos

Os tratamentos térmicos e mecanicos tém um papel central nas propriedades
mecanicas dos acos maraging. Neste tdpico, apenas os tratamentos térmicos serao
abordados. Os principais tratamentos térmicos realizados nesses a¢os sdo a solubilizacéo
e o envelhecimento, que podem ser complementados por etapas de conformacdo no
campo da martensita ou da austenita (DECKER; FLOREEN; WILSON, 1988). A
temperatura inicial de solubilizacdo 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
0 componente (ASM, 1991). O tratamento isotérmico de 595 °C visa a reversdo da
austenita para proporcionar locais para nucleacdo de recristalizagdo quando o
recozimento padréo de solubilizacdo de precipitados for aplicado (tratamento padrdo a
815 °C por 25 mm de espessura) (ASM, 1991). O tratamento de solubilizagdo que segue
os ciclos de homogeneizacéo e super-envelhecimento € similar ao de produtos forjados.
O tempo e a temperatura para solubilizacdo causam um efeito nas propriedades finais da
liga j& envelhecida. No que tange & temperatura de solubilizagdo, 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 mecanica
por aumento de grao e pequenas alteragdes no alongamento do componente.

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 final martensitica My e a temperatura de austenitizacdo Aes, podendo ser
superior a temperatura de recozimento para solubilizacdo, é aplicada, gerando
transformagdes do tipo martensita-austenita e austenita-martensita, deixando ilhas de
austenita que atuam como pontos de recristalizacdo e refino de grdo no aumento da
temperatura de um ciclo posterior (ASM, 1991; GOLDBERG, 1968; NAKAZAWA,;
KAWABE; MUNEKI, 1977, 1983). A literatura descreve uma transformacéo parcial,
sempre havendo uma reteng@o pequena de austenita, mesmo em rapidos resfriamentos, o
que causa um deslocamento da curva de dilatometria durante a ciclagem, como mostrado

na Figura 3-3.
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Figura 3-3. Curva de dilatometria em funcdo da temperatura num tratamento térmico
ciclico de 6 ciclos de um aco maraging.

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. O tratamento tipico de
endurecimento por envelhecimento apds o recozimento para solubilizagcdo 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 3 a 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 mantidos de 3 a 8 h nesta
temperatura. Isto porque a 480 °C ocorre o0 pico de resisténcia mecénica da liga, como
mostra a Figura 3-4. Para a classe 18 Ni maraging 350, o tratamento geralmente tem
duracdo de 6 a 12 h a 480 °C (ASM, 1991).
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Figura 3-4. 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: solubilizacdo a 815 °C (1500 ° F) por 1 h, resfriamento a ar e
envelhecimento na temperatura indicada durante 6 h. Pico de resisténcia
mecanica em aproximadamente 480 °C. Adaptado de (ASM, 1991).

O envelhecimento por precipitacdo de intermetalicos dos agos maraging tem sido
relacionado a dois mecanismos distintos: O primeiro mecanismo tem sido atribuido a
redistribuicdo e ordenamento de curto alcance do cobalto na solucéo sélida, e o segundo
mecanismo envolve a precipitacdo 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 difracdo de néutrons realizado em uma
liga 18 Ni maraging 350 revelou a existéncia de um alto grau de ordenamento de curto
alcance na microestrutura apés envelhecimento a 510 °C por 3 h (RACK; KALISH,
1971). Foi com base neste estudo que esse fenbmeno de ordenacdo de curto alcance
ganhou maior notoriedade e resultou no conhecimento da formacéo de regifes ricas em
ferro e cobalto e regides ricas em niquel. Tal fendmeno é similar aos tratamentos ciclicos

estudados na época para reversdo da martensita em austenita causando formacdes de
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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 precipitacdo da liga. Ha uma variedade de compostos intermetalicos
que se formam durante o envelhecimento da liga, como FeoMo, FezMos, NizTi, NizMo,
entre outros (MOSHKA et al., 2015). Em relacdo, por exemplo, aos precipitados
compostos com niquel formados nos acos maraging durante o envelhecimento, a
formac&o destes ocorre principalmente nas regifes ricas em niquel que foram formadas
na estrutura ordenada de curto alcance (ASM, 1991; RACK; KALISH, 1971). Além
disso, a formacéo de regides 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 regiGes ricas em niquel. A Figura 3-5 mostra a imagem feita por microscopia

de transmisséo de uma liga maraging 2000 MPa sem adicao de cobalto envelhecida a 540

°C por 3 horas, revelando os precipitados classificados como NisTi.

Figura 3-5. Microestrutura tipica do aco maraging 2000 MPa sem adi¢do de cobalto,
envelhecido a 540 °C durante 3 h. (a) Imagem de campo escuro mostrando precipitados
de NisTi; (b) imagem de campo escuro mostrando a presenca de austenita reversa entre
e dentro das ripas de martensita (SHA; GUO, 2009).

3.4. Transformacédo martensitica

A microestrutura destes acos, ap6s o tratamento de solubilizacdo e antes do
tratamento de precipitacdo, é caracterizada habitualmente pela martensita em ripas com
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estrutura cubica de corpo centrado (CCC), com alta densidade de discordancias e
praticamente isenta de maclas (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990). Durante o resfriamento,
apos o tratamento térmico de solubilizacdo, a austenita (CFC) transforma-se em uma
estrutura martensitica de corpo centrado (CCC) por meio de uma transformacao de fase
ndo-difusional insensivel ao tempo, sem nucleacao e crescimento, e sem a decomposi¢cdo
para as fases de equilibrio (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990). Esta transformacédo néo
ocorre até que seja atingida a temperatura de inicio de formacao da martensita (Ms). Dessa
maneira, a temperatura Mf deve ser alta para que se obtenha uma estrutura totalmente
martensitica & temperatura ambiente (DECKER; FLOREEN; WILSON, 1988). O tipo de
fase formada em ligas ferro-niquel depende da quantidade de niquel. A ferrita equiaxial
(oriunda de nucleacéo e crescimento) e formada para teores de niquel entre 0 e 6% em
massa. A estrutura totalmente martensitica em ripas ocorre em teores de niquel na faixa
de 10 e 26% em massa. Teores maiores que 26% de niquel propiciam a formacédo de
martensita lenticular (martensita maclada) (SERVANT; LACOMBE, 1977). Geralmente,
a martensita na forma de ripas é preferivel em acos maraging, pois apos o envelhecimento
esta estrutura tem maior tenacidade do que a martensita maclada. Um desenho
esquematico da microestrutura da martensita em ripas € apresentado na Figura 3-6
(TAMURA,; TSUZAKI; MAKI, 1982).

contorno de grao da austenita prévia sub-bloco

pacote

ripa martensitica

Figura 3-6. Microestrutura tipica da martensita em ripas (TAMURA; TSUZAKI; MAKI,
1982).

Como pode ser observado, a microestrutura da martensita em ripas consiste em
diversos pacotes dentro de cada grdo da austenita primaria e numerosos blocos dentro de
cada pacote. Os pacotes sdo a microestrutura predominante da martensita em ripas. Ja a

estrutura dos blocos aparece como areas discretas dentro de cada pacote. A estrutura de
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cada bloco da martensita em ripas consiste de uma série de ripas finas e paralelas. Estas
ripas da martensita sdo caracterizadas por uma alta densidade de discordancias
emaranhadas (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990; TAMURA; TSUZAKI; MAKI, 1982).
A relacdo de orientacdo entre as ripas de martensita e a austenita primaria foi identificada
como do tipo Kurdjumov-Sachs: (111) // (011), [110] // [111] (ROHRBACH; SCHMIDT,
1990). A microestrutura da martensita em ripas analisada por EBSD, como mostra a
Figura 3-7, apresentou regides alongadas e arranjadas na forma de pacotes, como ja foi
ilustrado anteriormente na Figura 3-6. Além disso, cada bloco da martensita em ripas
formada pode apresentar ou ndo orientagcdes ligeiramente diferentes entre as ripas,
indicada pelas variacfes de cor e contraste quando ha divergéncia de orientagdo, como
mostra a Figura 3-7.
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Figura 3-7. Formacdo de pacotes e blocos de martensita apontados pelas setas pretas.
Ademais, a imagem mostra blocos com formacéo de ripas de diferentes
orientagdes (SIMM et al., 2017).

Além dessas caracteristicas, a alta densidade e a distribuicdo uniforme de
discordancias dentro das ripas da martensita promovem um aumento cinético na resposta
ao tratamento térmico de envelhecimento devido ao grande ndmero de locais
preferenciais para a nucleacdo de compostos intermetalicos (FLOREEN, 1969). A taxa
de difusdo de soluto também é aumentada pela difusdo ao longo das discordancias, pois
elas proveem caminhos preferenciais em relagdo a difusdo por meio da rede cristalina
(VASUDEVAN; KIM; WAYMAN, 1990). Sabe-se que, em acos, a morfologia da
martensita ¢ dependente da temperatura Ms. Altas temperaturas Ms favorecem a
formacdo da martensita em ripas (lath-martensite), enquanto baixas temperaturas Ms
induzem a formacdo da martensita maclada ou lenticular (twinned martensite). Dessa
forma, a adicdo de elementos nos agos maraging que diminuem a temperatura Ms (como
niquel, titanio e molibdénio) deve ser cuidadosa, pois favorece a formagdo de martensita

maclada. Por outro lado, esses mesmos elementos sdo responsaveis pelos mecanismos de
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envelhecimento (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

3.5. Precipitacdo de compostos intermetalicos

A precipitacdo nos agos maraging é uma transformacéao de fase complexa, uma vez
que diversas fases sdo formadas durante o envelhecimento da martensita, tais como X, S,
o, p, FeaMo, Ni3(Ti,Mo) e NisMo (FLOREEN, 1969; SHA; CEREZO; SMITH, 1993;
TEWARI et al., 2000). Sabe-se que nos estagios iniciais de envelhecimento entre 400 e
450 °C sao formadas as fases X, S, o, |t; enquanto em temperaturas em torno de 500 °C e
em tempos prolongados de envelhecimento séo formadas as fases NizTi, NizMo, Fe2Mo,
FezMog e NisMo (FLOREEN, 1969; MOSHKA et al., 2015; SHA; CEREZO; SMITH,
1993; TEWARI et al., 2000). O objetivo é obter uma distribuicdo muito fina de
precipitados, que propicie um limite de resisténcia muito elevado, como mostrado na
Figura 3-8 (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990; SHA; GUO, 2009; VISWANATHAN;
DEY; ASUNDI, 1993).

Figura 3-8. Micrografia em campo escuro mostrando a fase o observada por Lecomte e
coautores na liga Fe-18,5Ni-8,9C0-4,8Mo ap0s tratamento a 420 °C por 48
horas (LECOMTE; SERVANT; CIZERON, 1985)

Foi observado em uma micrografia por campo ionico (FIM) que duas familias de
precipitados tém morfologia esferoidal, como pode ser visto na Figura 3-9 (SHA;
CEREZO; SMITH, 1993). A primeira familia ¢ composta de precipitados da fase o,
enquanto os pequenos precipitados indicados na Figura 3-8 sdo pequenos nucleos da fase
u (FerMog). Tewari e coautores (2000) sugeriram que, em temperaturas de
envelhecimento abaixo de 450 °C, os precipitados ® sdao formados por meio do
mecanismo de ordenamento. Enquanto para temperaturas de envelhecimento maiores que

450 °C, hé a nucleacdo e crescimento de compostos intermetalicos do tipo A3B.
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Figura 3-9. Micrografia de campo i6nico de uma amostra maraging tratada a 414 °C
durante 15,8 horas, mostrando a formacédo de 2 tipos de precipitados (SHA,
CEREZO; SMITH, 1993).

As discordancias tém um papel relevante na precipitacio em agos maraging.
Vasudevan e coautores (1990) sugeriram que a nucleacao inicial ocorre nas discordancias,
seguida por uma etapa de crescimento dos precipitados pelo mecanismo de difusdo ao
longo das discordancias. Sha e coautores (1993c) também observaram que além dos
pequenos precipitados isolados, estes podem se concentrar ao longo de uma linha
continua, indicando que h& uma precipitacdo preferencial nos contornos de ripas da
martensita ou nos contornos de grao da austenita primaria.

Tewari e coautores (2000) sumarizaram os precipitados encontrados na literatura
dos agos maraging, como pode ser visto na Tabela 3-2. Também foram adicionadas as
relacOes de orientacdo entre a matriz martensitica e o precipitado NizMo, que foram

determinadas por Moshka e coautores (2015).
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Tabela 3-2. Precipitados intermetélicos formados nos agcos maraging (Fe-Ni-Co-Mo-Ti)
(MOSHKA et al., 2015; TEWARI et al., 2000).
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A maioria das pesquisas indica que a formacdo de precipitados NizTi e NizsMo
ocorre durante o envelhecimento, enquanto fases mais estaveis Fe-Mo (Fe2Mo ou
FezMos) sdo formadas apos um longo tempo de exposigdo, possuindo uma morfologia
esferoidal (MOSHKA et al., 2015; SHA; CEREZO; SMITH, 1993; VISWANATHAN;
DEY; ASUNDI, 1993).

3.6. Reversao da martensita para austenita

A reversdo da martensita em austenita, comumente chamada de reverséo
austenitica, € um processo dependente da difusdo de elementos estabilizadores da
austenita em uma faixa de temperatura onde, exista, em equilibrio, a fase austenitica.
Muitas pesquisas, ao longo dos ultimos 50 anos, tém estudado tratamentos de
envelhecimento prolongados para causar uma reversdo com maiores fragoes de austenita
reversa na matriz martensitica. Relacfes de tempo de envelhecimento e quantidade de

austenita reversa foram reportadas para diversas ligas maraging de composi¢oes distintas
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como mostra a Figura 3-10 (PETERS; CUPP, 1966).

No entanto, como mostrado na Figura 3-10b, para ligas maraging com adicdo de
cobalto e molibdénio, como, por exemplo, a classe 300, tempos prolongados de
envelhecimento resultam na reverdo da martensita em austenita, porém com a
subsequente queda da dureza, visto que a dureza reportada por Peters e Cupp (1966)
atingiu seu maximo logo no inicio do envelhecimento. Assim sendo, o fendmeno de
super-envelhecimento favorece a obtengédo de altas fragdes de austenita reversa, 0 que
pode ser desinteressante por causa do engrossamento dos precipitados e reducdo das
propriedades mecénicas. Além disso, ja fora reportado o super-envelhecimento de ligas
maraging 300 a partir de 6 h a 480 °C (ASM, 1991) evidenciando 0s mesmos efeitos.
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Figura 3-10. Relagdo de volume da fase austenita por tempo de tratamento térmico de
envelhecimento em ligas maraging (PETERS; CUPP, 1966). Para a) reversao
da martensita em austenita para diversas temperaturas da liga Fe-18Ni-5Mo;
b) reversdo da martensita em austenita para diversas temperaturas da liga Fe-
18Ni-8Co-5Mo; ¢) reversao da martensita em austenita a 482 °C (900 °F) para
ligas comerciais maraging com diferentes teores de molibdénio. Triangulo
preto, quando presente, representa o ponto de maior dureza medido dentre
todos os tempos de tratamento.

A estabilidade térmica da austenita reversa depende da temperatura de reversao.
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
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austenita é formada e homogeneizada, causando uma maior distribuicdo e dispersdo dos
elementos gamagénicos, 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 reversdo da austenita nos acos maraging € comumente atribuida
ao enriquecimento de niquel na matriz cubica de corpo centrado. Esse enriquecimento
geralmente esta associado a dissolucdo de precipitados do tipo NisX (X = Mo,Ti) e a
formacdo de compostos intermetalicos Fe-Mo durante o super-envelhecimento (FezMo6
ou FezMo) (DECKER; FLOREEN; WILSON, 1988; LI; YIN, 1995a; VISWANATHAN;
DEY; ASUNDI, 1993). Diversos pesquisadores observaram que a formacéo da austenita
e dos precipitados Fe2Mo ocorre aproximadamente a0 mesmo tempo e sugeriram que o
niquel proveniente da dissolugdo do Nis(Mo,Ti) seria usado para formar a austenita
revertida e o molibdénio, usado para formar Fe:Mo (FAROOQ et al., 1987; LI; YIN,
1995a). Contudo, estudos mais recentes mostraram que o precipitado NisMo é mais
instavel termodinamicamente que o precipitado NisTi (MOSHKA et al.,, 2015;
SHMULEVITSH et al., 2015). Dessa forma, € mais provavel que a dissolucdo do
precipitado NisMo dé origem a austenita revertida e aos precipitados Fe-Mo
simultaneamente.

A austenita reversa tem sido distinguida da austenita retida pelos seguintes

aspectos:

a) A austenita retida é oriunda de um processo de témpera, sendo, portanto, a
fracdo residual de austenita que ndo consegue se transformar em martensita
devido a constrigdo volumétrica do material adjacente, ou seja, falta de espacgo
para ocorrer a expansao da martensita. Sendo ela em geral a Ultima por¢do sem
sofrer transformacgéo de austenita para martensita ou ferrita, ela também acaba
recebendo a rejeicao de soluto de fases que nucleiam e crescem ao seu redor,
muitas vezes aumentando sua temperabilidade, diminuindo assim as
temperaturas de Ms e Mf.

b) A austenita reversa possui uma composicdo diferente da nominal por se
originar de um processo de revenimento (aquecimento entre as temperaturas
Ael e Ae3, ou seja, huma temperatura intercritica onde haja equilibrio da fase
austenita no diagrama de fases). Desse modo, a fase austenitica € enriquecida
com solutos gamagénicos, aumentando sua estabilidade térmica durante o
resfriamento apos o revenimento. Sendo assim, a austenita reversa é formada

por meio de um aquecimento posterior a témpera, e com elementos
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gamagénicos em fragdo maior que a austenita retida. Sua formacdo e
estabilizacdo depende de um mecanismo de difusao.

Esse conceito € ilustrado na Figura 3-11 e Figura 3-12.

Maior concentragdo de Mn na
austenita reversa comparada a
austenita retida

Reversdo da austenita por
meio de segregagdo local
(oriunda de um tratamento
térmico no campo bifésico)

T~Ael ou Ael<T<Ae3

3
/Temperatu ra

Austenita retida oriunda da

témpera, atuando como \
M (90%) TA~

nucleo para crescimento da

Temperatura

Tempo

austenita reversa

20nm ’\1‘4'501_;;:“’. Tempo

Figura 3-11. Esquema ilustrativo da formacdo da austenita reversa e da diferenciacdo
entre a austenita retida e a reversa. (DMITRIEVA et al., 2011). Neste caso
especifico, a austenita reversa cresce e agrega elementos gamagénicos a partir
da austenita retida previamente e que serve como base de crescimento.

Além da presenca de precipitados grossos com tempos prolongados de
envelhecimento ou temperatura mais alta, a austenita revertida, ou reversa, pode
apresentar mudancas de morfologia com o aumento da temperatura e do tempo de
tratamento térmico (VISWANATHAN; DEY; SETHUMADHAVAN, 2005). A difuséo
de elementos estabilizadores de austenita em direcdo aos contornos das ripas de
martensita, na interface entre as ripas é o principal mecanismo para a reversao e
estabilizacdo da austenita em uma matriz homogeneizada. A reversdo tende,
preferencialmente, a ocorrer em regides preexistentes de micro-segregacao quimica com
altas concentracdes de elementos estabilizadores de austenita em matrizes nao totalmente
homogeneizadas (ESCOBAR et al., 2017, 2018). Assim sendo, uma das formas de
nucleacdo da austenita € inter-ripas (entre as ripas de martensita), a qual nucleia nos
contornos das ripas, conforme mostrado na Figura 3-13. Enquanto o outro tipo de
austenita, conhecida como austenita revertida intra-ripas (ou seja, com nucleagdo dentro
das ripas de martensita), cresce dentro das ripas da martensita na forma de placas de
Widmanstatten, mas contendo maclas, como mostra a Figura 3-14 (LI; YIN, 1995b;
VISWANATHAN; DEY; SETHUMADHAVAN, 2005).



47

Camada 1
Camada 2

) i.so-suberficies de 18%at. Mn
dtomos de Mn

b %[ Camada 1l
Camada 2

Z of
N iso-linha de 18%at. Mn
wv
S 15} M A
-T:]
-
s

10 WT

5 L 1 L 1 1 1 1 1 1 1

40 -30 -20 10 0 10 20 I 44
Perfil de interface martensita/austenita (nm)

Figura 3-12. Reconstrucdo da ponta de tomografia por sonda atdbmica (APT) apresentando
ions de Mn (pontos azuis) e regies de analise composicional (feixes azuis
com setas). Em amarelo, iso-superficies de concentracdo de 18% at. Mn. Em
b) curva de variacdo de percentual de Mn ao longo dos volumes cilindricos
destacados em a). (DMITRIEVA et al., 2011). Nota-se que, da direita para
esquerda, hd uma regido destacada como A que possui uma concentracao
ligeiramente maior do que a regido destacada como M na esquerda. A regido
A indica a presenga de austenita retida previamente formada na
microestrutura. Neste caso a austenita reversa cresce e agrega elementos
enriquecedores da fase a partir da superficie da austenita retida previamente
existente na microestrutura, empobrecendo a regido logo a frente da interface
de crescimento, que foi indicada como M.

Figura 3-13. Imagem de microscopia eletronica de transmissdo da austenita reversa
formada entre as ripas de martensita. Analise em uma amostra de maraging



48

350 envelhecida por 2 horas a 640 °C: a) imagem em campo claro; b) imagem
em campo escuro. (VISWANATHAN; DEY; SETHUMADHAVAN, 2005).

Figura 3-14. Morfologia da austenita reversa formada em uma amostra de maraging 350
super envelhecida a 640 °C/8 h: a) austenita de Widmanstatten; b) austenita
recristalizada; c) austenita globular.

Na Figura 3-14 pode-se observar que diversas morfologias de austenita estdo
presentes em uma amostra de aco maraging 350, envelhecida a 640 °C por 8 horas. A
Figura 3-14a mostra placas de austenita de Widmanstéatten. Enquanto a Figura 3-14b
apresenta a austenita recristalizada formada no interior das ripas de martensita, cuja
formacdo nessa temperatura é esperada devido a temperatura de recristalizacdo ser
aproximadamente 630 °C nos acos maraging. A Figura 3-14c apresenta a austenita com
morfologia globular. Li e Yin observaram também que a austenita localizada entre as
ripas da martensita forma-se em temperaturas mais baixas ou tempos menores de
envelhecimento, para uma mesma temperatura, em comparacdo a austenita formada
dentro das ripas (LI; YIN, 1995b); isto devido ao fato da regido de contorno de grao
possuir maior energia. Assim sendo, para condicGes de transformacdo de fase de menor
energia (ex. menor temperatura), € mais fécil a nucleagdo da fase em regiées de maior

energia, como defeitos pontuais, maclas, discordancias e contornos de grdo. Outra
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consequéncia do aumento da temperatura de tratamento é a diminui¢cdo do teor de
elemento gamagénico necessario para reverter a austenita (ESCOBAR et al., 2017, 2019;
LI; YIN, 1995b).

A reversdo da martensita para austenita também pode envolver um movimento de
cisalhamento em altas temperaturas (CARVALHO et al., 2013a; CONDE et al., 2019).
Li e Yin (1995) observaram que a austenita na forma de ripas e placas possuiam maclas
apos tratamento térmico a 640 °C, indicando que esta reacdo pode ser dominada por
cisalhamento, mas podendo antes ocorrer difusdo ou simultaneamente cisalhamento com
processo de difuséo controlada (LI; YIN, 1995b). Portanto, a reversao da martensita para
a austenita pode ocorrer por um processo tanto displacivo (cisalhamento) como difusivo
(ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009; CARVALHO et al., 2013b;
KAPOOR; KUMAR; BATRA, 2003a), e tais mecanismos dependem fortemente da taxa
de aquecimento e da temperatura de transformacdo (CARVALHO et al., 2013a;
KAPOOR; KUMAR; BATRA, 2003b). A reacdo de reversdo 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 reducdo de energia livre é uma
funcdo da temperatura de transformacdo e que determina a fracdo de equilibrio ao final
do processo (ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-HILL, 2009).

As segregagdes composicionais para a reversao de martensita em austenita também
sdo ditadas pela temperatura pois dependem da difusdo. 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
etal., 2014) onde se relata uma mudanca na composicao de interface martensita-austenita,
e um movimento de fronteira de fase em direcdo a martensita em consequéncia do
crescimento da austenita (DMITRIEVA et al., 2011; WANG et al., 2014). Localmente,
h& um processo controlado por difusao 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,
pois a difusdo depende do tempo, e a segregacdo significativa de elementos

estabilizadores de austenita pode ocorrer nos limites de grdos de martensita e nas
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interfaces entre as ripas. Contanto que haja tempo suficiente, ocorrerd a segregacéo,
promovendo uma matriz com regides mais ricas em niquel, o que levard a reversdo
martensita-austenita (CARVALHO et al., 2013b; ESCOBAR et al., 2017; KAPOOR;
KUMAR; BATRA, 2003a).

N&o ha um consenso acerca das relacGes de orientaces entre a martensita e a
austenita revertida nos acos maraging. Se de um lado, Li e Yin (1995) observaram apenas
a relacdo de orientacdo de Kurdjumov-Sachs (K-S), tanto na austenita na forma de ripas
quanto na austenita na forma de placas (austenita do tipo Widmanstatten), ou seja,
relagdes do tipo {111} // {011}, [110] // [111]. Por outro lado, trabalhos publicados tanto
por Farooque e coautores (1998), quanto por Astmon e Rosen (1981), sugeriram que as
relacdes de orientacdo entre a martensita e a austenita revertida podem ser tanto do tipos
Kurdjumov-Sachs (K-S) quanto Nishyama-Wassermann (N-W) (neste caso {011}
//{111}, [100] //[110] ). Astmon e Rosen (1981) propuseram que 0O crescimento da
austenita, na forma de placas formadas no interior das ripas de martensita, obedece a essas
relacbes de orientacdo simultaneamente, conforme pode ser visto na Figura 3-15
(ATSMON, ROSEN, 1981).
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Figura 3-15. Crescimento da austenita reversa em placas entre as ripas de martensita.

O interesse da pesquisa pela reverséo estd associado as mudancas nas quais esta
transformacdo de fase pode resultar nas propriedades mecanicas finais do aco. Tal
processo de reversao pode ser obtido ap6s tempos prolongados de tratamento térmico de
envelhecimento, também conhecido como super-envelhecimento (RAO, 2006),
constituido de um tratamento isotérmico onde se preveja no equilibrio a formacdo da
austenita (campo Al até A3), ou por ciclos térmicos dentro do campo intercritico.

Pode-se dizer que o Maraging é um tipo de aco de ultra-alta resisténcia e seu nome,
como ja mencionado, indica a combinagdo de uma matriz martensitica endurecida pela

precipitacdo de intermetéalicos durante os tratamentos de envelhecimento (MILLAN et
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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 que a reversdo da martensita em austenita desempenharia um
papel secundario (CASATI et al., 2016). No entanto, alguns autores sustentam que a
austenita reversa é responsavel por melhorar as propriedades mecanicas de ductilidade e
tenacidade por um mecanismo conhecido como plasticidade induzida por transformacao
(doinglés, 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 ago por encruamento durante deformacoes, por
exemplo, em ensaios de tracdo (OOI et al., 2013). No entanto, a presen¢a de altas
quantidades de austenita reversa ndo necessariamente resulta em um aumento do
alongamento ou da tenacidade, causando uma reducdo da resisténcia a tracdo
(DMITRIEVA etal., 2011; OOl et al., 2013).

Estudos iniciais buscaram refinamento microestrutural e reverséo da martensita em
austenita por meio de ciclos térmicos, de acordo com o digrama de transformacé&o da liga
ferro-niquel como mostra a Figura 3-16a. Uma série de tratamentos acima da temperatura
Ac3 ou entre Ac3 e Acl foram aplicados repetidas vezes por tempos de muito curtos de
isotermas, como mostra a Figura 3-16b (ANTOLOVICH; SAXENA; CHANANI, 1974).
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Figura 3-16. a) Diagrama de transformagao 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
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isoterma. Os numeros representam 0 ndmero de ciclos térmicos
(ANTOLOVICH; SAXENA; CHANANI, 1974).

Estudos dos ultimos 15 anos tém focado nos fendmenos de reversdo da martensita
em acos maraging de composicdo modificada por meio do tratamento térmico de
envelhecimento, super-envelhecimento, ou em tratamentos isotérmicos numa faixa de
temperatura acima a 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., 20153a)
estudaram a resisténcia a tragdo e a resisténcia ao impacto Charpy na condi¢do de ago
temperado e apds o envelhecimento de 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 ductil-fragil diminuiu de 9 °C no material temperado para -49
e -76 °C ap6s uma hora e oito horas de envelhecimento, respectivamente. Uma leve queda
na tensdo de escoamento (~ 18 %) e resisténcia a tracdo (~ 3 %) também foi reportada
para a condicao de oito horas de envelhecimento (WANG et al., 2015a). Esse desempenho
mecénico foi associado a austenita reversa na microestrutura, onde 0s menores e maiores
teores de austenita foram obtidos para as condi¢Oes temperada e envelhecida por oito
horas, respectivamente. Raabe et al. (RAABE et al., 2009a) realizaram testes de tracao
em acos maraging para aplicacdo naval de composi¢cdo modificada com 9 %Mn e 12
%Mn. As condicOes utilizadas foram de agos temperados e envelhecidos por 48 h a 450
°C. Os resultados mostraram uma melhora significativa da ductilidade apds o
envelhecimento, com mudancas no alongamento total de 6 a 15 % para 9 %Mn; e de 16
a 21 % para 12 %Mn (RAABE et al., 2009a). Tais melhorias foram atribuidas,
principalmente, a reversdo da martensita em austenita durante o envelhecimento e ndo a
precipitacdo dos intermetalicos.

Estudos sobre tratamentos térmicos ciclicos mostraram que a particdo de elementos
forneceu uma cinética de reversdo acelerada da martensita em austenita, aumentando
assim a fracdo de volume da austenita reversa apds o envelhecimento (ANTOLOVICH
etal., 1980; ANTOLOVICH; SAXENA; CHANANI, 1974; NAKAZAWA; KAWABE;
MUNEKI, 1977; RAABE et al., 2009b; WANG et al., 2015Db). Por outro lado, trabalhos
mais recentes em acos maraging modificados com niquel e alto manganés, envolvendo

tratamentos de homogeneizacdo seguido de envelhecimento para precipitacdo de
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intermetalicos e também para reversao de martensita em austenita, utilizam temperaturas
tdo baixas quanto 450 °C e tempos de envelhecimento de até 72 h (RAABE et al., 20093;
WANG etal., 20153, 2016, 2014). Convém notar, contudo, que acos maraging da familia
300 geralmente sdo super-envelhecidos apds 6 horas a 480 °C (JAGLE et al., 2014) ou
apos 10 horas a 460 °C (ASM, 1991; CASATI et al., 2016).

Raabe et al. publicaram diversos trabalhos acerca da liga maraging modificada com
baixo teor de Ni e alto teor de Mn (RAABE et al., 2009a). Nos estudos dos colaboradores,
diversas vezes os autores detalharam a combinacdo da alta resisténcia mecénica com boa
ductilidade por meio da combinacédo da precipitacdo de intermetalicos juntamente com o
efeito TRIP (WANG et al., 20153, 2016, 2014). O “design metalurgico” aplicado nestes
casos foi promover deformacéo plastica para o0 ago com nanoprecipitados, uma vez que
estes bloqueiam as discordancias e o efeito TRIP é favorecido. O efeito TRIP ocorre nos
acos maraging pela presenca da austenita numa matriz martensitica (WANG et al., 2014)
como ilustrado na Figura 3-17 e Figura 3-18. Durante a deformacéo a austenita sofre uma
expansdo transformando-se em martensita, de modo a acomodar as tensdes locais. Neste
ponto € importante expor que nas ligas de baixo Ni e alto Mn, nos estudos mencionados,
a reversdo e retencdo da austenita € obtida durante o envelhecimento, produzindo assim
as duas propriedades finais desejadas de uma s6 vez, 0s nano-precipitados que aumentam
a resisténcia e a dureza juntamente com a formacdo de ilhas de austenita reversa que
aumentam a ductilidade do aco pelo efeito TRIP.

Estudos mais antigos baseados na reversdo de austenita no ago 18Ni relatam o
tratamento rapido e ciclico em temperaturas de austenitizacdo (ANTOLOVICH;
SAXENA; CHANANI, 1974). Naquele caso, esperava-se a nucleacdo de austenita por
meio da segregacéo de elementos de liga de baixa solubilidade da martensita para a
austenita. Assim, quando o resfriamento ocorresse e atingisse a temperatura ambiente,
estes elementos gamagénicos poderiam estabilizar a austenita. A metodologia
amplamente apresentada nestes estudos concentrava os tratamentos de reversao em ciclos
breves de 2 minutos na temperatura austenitizacdo parcial ou completa (ANTOLOVICH
etal., 1980; ANTOLOVICH; SAXENA; CHANANI, 1974; NAKAZAWA; KAWABE;
MUNEKI, 1977, 1983).

Basicamente, para haver reversdo austenitica, deve haver segregacdo dos elementos
que estabilizam a mesma. A ideia dos trabalhos mais antigos consistia num aquecimento
na faixa intercritica, até mesmo perto ou além da Ac3, seguido de rapido resfriamento

para ndo haver homogeneizacdo completa do aco e manter a segregacdo e



54

heterogeneidades em sua composi¢cdo favorecendo a ocorréncia de muitos sitios de
nucleacdo. No entanto este método provoca uma reversdo aleatdria da austenita. Os
estudos mais recentes se baseiam no aquecimento perto da Acl. A martensita, sendo uma
fase metaestavel, acabara por decompor-se na austenita reversa e a nucleacdo ocorre de
maneira heterogénea em pontos mais especificos da microestrutura como as interfaces
entre ripas.

Convém lembrar que este processo de segregacdo dos elementos de liga é
difusional, e, portanto, depende da temperatura e do tempo. Abordando a temperatura de
tratamento, elevar a temperatura acima da Ac3, ou seja, austenitizar completamente o aco
ndo levara ao resultado desejado de retencdo da austenita em temperatura ambiente pois
a austenita quimicamente homogénea se transformard novamente em martensita no
resfriamento. Porém, aquecer na regido intercritica causara a formacdo de ilhas de
austenita na matriz martensitica, e isto fara com que os elementos saturados na martensita
migrem por uma questio de minimizacéo da energia de forma dependente do tempo. E
importante também notar que, com o0 aumento da temperatura, menor quantidade de
elementos de liga é necessaria para estabilizar a austenita. Isto faz com que, acima de uma
determinada temperatura intercritica, a austenita seja estavel, porém ao retornar para a
temperatura ambiente a tendéncia é, novamente, a transformacéo martensitica. Portanto,
é necessario ter em mente que, para obter ilhas de austenita espalhadas na matriz na
temperatura ambiente, um teor minimo de elementos de liga deve estar presente na liga.
Escobar et al. estudaram detalhadamente, por meio radiacdo sincrotron, como a reversao
austenitica, bem como sua estabilizagdo em temperatura ambiente, variou em funcéo da
temperatura intercritica de tratamento do aco (ESCOBAR et al., 2017).

No estudo de Escobar et al. a liga com composi¢cdo nominal de 6% em Ni é aquecida
a diversas temperaturas intercriticas (austenitizacao parcial). O ciclo de 650°C causa uma
reversdo de 44% de austenita, com uma concentracdo de 9,3% de Ni. Porém quando
resfriado a temperatura ambiente, dos 44% de austenita revertidos apenas 6% sdo de fato
estabilizados. Contudo, quando o tratamento intercritico foi realizado a 625°C, houve
uma reversdo de 32% de martensita em austenita, com teor de Ni médio de 11,2%. Ao
resfriar, dos 32% reversos, 18% foram estabilizados (ESCOBAR et al., 2017). Este
resultado mostra como a diferenga de poucos graus na temperatura de tratamento pode
influenciar de maneira muito significativa a microestrutura final do aco.

Assim sendo, a presenca de austenita instavel que possa ser transformada durante a

deformacdo causa um acréscimo de resisténcia a tragcdo pelo efeito TRIP como mostrado
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na Figura 3-17 e Figura 3-18 (WANG et al., 2015b, 2014; ZHANG et al., 2018). A Figura
3-17 mostra o efeito da austenita na microestrutura. A frente da trinca se propaga até
encontrar uma regido de austenita. Devido a plasticidade da fase, ao invés da trinca
continuar propagando e liberando energia pela criacdo de nova superficie, a fase
austenitica no material acaba permitindo a deformacéo plastica, ativando um determinado
plano para o escorregamento da discordancia. Porém, no material ilustrado que possui
também precipitados intermetalicos, a discordancia é impedida de continuar seu
movimento devido a presenga de um intermetalico, pois a energia para cortar a fase do
intermetalico é maior do que gerar outra discordancia no plano. Uma nova discordancia
é gerada, e se encontra com a discordancia previamente travada pelo precipitado. Ocorre
entdo o fendmeno de empilhamento de discordancia. Esse processo continua, até o
momento em que um novo caminho oferece uma energia menor para continuar a
deformac&o no material, que poderia ser cortar o intermetalico, ou ativar um novo plano
de escorregamento para a discordancia dentro da fase mais plastica, austenita, reiniciar o
processo de deformagéo pléstica. O resultado final é que a vida do material é prolongada
devido a presenca da austenita, pelo consumo de energia em outros processos antes da
retomada da criacdo de superficie pelo crescimento da trinca.

m (C) Precipitado barra
movimento da
discordancia, causando

Um novo plano dé empilhamento
>

Precipitado barra
movimento da

discordancia, cagsando E:FOr‘ergamento é \
i ativado
empilhamento Empilhamento de

A é discordancia

Figura 3-17. Esquema do processo de desvio de trinca (ZHANG et al., 2018). Zona
plastica 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
transformacgdo martensitica induzida pela abertura da trinca (efeito TRIP); c)
compostos intermetalicos causando a resisténcia ao movimento das
discordancias.
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Figura 3-18. Esbo¢o esquematico dos micro-mecanismos de deformacéo, dano e
falha em amostras tratadas termicamente para reversdo da martensita em austenita durante
8 ha600 °C (WANG et al., 2015b).

3.7. Fuséo Seletiva a Laser (FSL)

Hoje, com um ganho de maior espaco e estudo desta tecnologia, busca-se aplicar
MA ndo sO para a prototipagem, mas como também para producdo de pegas finais,
principalmente em casos onde ha necessidade de reduzir a quantidade de matéria-prima,
ou quando a geometria € muito complexa e com baixo numero de pecas a serem
produzidas, como no campo aeronautico.

A utilizacdo da MA também ¢é eficaz na producdo de pecas ndo macicas,
possibilitando a confeccdo de estruturas com nervuras ou colmeias (honeycomb), casos
estes comumente denominados de compdsitos estruturais. Esse tipo de aplicacdo é muito
visado, por exemplo, em moldes de injecdo para reducdo de material interno apenas pelo
emprego de nervuras estruturais para resistir as pressdes de fechamento das matrizes.
Além do beneficio de economia de material, neste caso ha também o beneficio da grande
reducdo do peso dos componentes, que facilita as operagdes de transporte e troca de
ferramental.

A FSL é um processo que utiliza da energia proveniente do laser, como
esquematizado na Figura 3-19. Processos de MA baseados em laser possuem uma
natureza metaldrgica 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
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po, podendo ser de metal puro, ligas metalicas ou compadsitos metalicos (GU, 2015).

As tecnologias de MA via sinterizacdo para metais ndo alcancavam 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
densidades proximas a 99,9% da teorica, tendo sucesso e grande desenvolvimento a partir
do ano 2000. Desta maneira as propriedades mecanicas de pecas produzidas via FSL
podem ser semelhantes 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 ndo ferrosas como titanio, aluminio e cobre, as
quais até entdo ndo haviam obtido sucesso por processamento de sinterizacao seletiva a
laser, mas agora resultando em componentes com densidade de 99,5 % (GU, 2015).

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

1. Ha a necessidade de um reservatério de p6 o qual consiga suprir o volume até a
altura méaxima de processamento de acordo com as pecas a serem produzidas neste mesmo
lote.

2. Deve haver um transporte de material adequado, do reservatorio de p6 para a
plataforma de fabricacdo. Este volume deve cobrir a superficie exposta de material ja
processado de acordo com os limites superiores e inferiores de espessura de pé. 1sso leva
em conta parametros programados como sobreposicao de fusdo e granulometria do poé.

3. O processo de distribuicdo do pdé deve possuir alta repetibilidade e
reprodutibilidade, formando uma camada de pé suave e fina dentro dos limites de
espessura pré-estabelecidos.

4. A distribuicdo de uma nova camada de p6 nao deve criar forgas excessivas de
cisalhamento de modo a perturbar e alterar a camada de p0 anterior, causando distor¢oes

no leito.
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Figura 3-19. Representacdo 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 metalicas que podem ser processadas. No campo
medicinal, a FSL abre portas para a confeccdo de préteses ortopédicas cujo material
possua biocompatibilidade e com alta precisdo dimensional de acordo com cada
individuo, gerando réplicas a serem substituidas de acordo com sua estrutura dssea para
implante (GIBSON; ROSEN; STUCKER, 2015; MARQUES, 2014). A FSL também é
utilizada para fabricacdo de moldes de injecdo com canais internos de refrigeracéo,
gerando uma complexa rede de canais a qual ndo poderia ser fabricada por manufatura
convencional (GU, 2015; MARQUES, 2014).

Em resumo, a FSL tem crescido muito na ultima década devido a variedade de pecas
e ligas metalicas que sdo possiveis de serem processadas 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 relagdo a outros processos convencionais, Como a
injecdo e a usinagem, o custo inicial de produgdo pode ser menor e a flexibilidade de
mudanca de projeto e produto também é uma grande vantagem (BAUMERS et al., 2016).
Enguanto alguns processos, como, por exemplo, a injecao, sejam eficientes para produgédo
em massa e reducdo de tempo, diferentemente, a MA é mais adequada para producdes de

pequenas quantidades de pecas complexas sem precisar do alto custo de ferramental
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inicial ou de longas cadeias produtivas (GAO et al., 2015).

3.8. Propriedades do aco fabricado por MA

Foi reportado um aumento significativo na resisténcia a tracdo do ago Maraging
300 produzido por MA, comparado com processo convencional de forjamento.
Tratamentos térmicos foram realizados em ambas as condigdes, tendo elevado a
resisténcia mecénica. 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% da energia absorvida nos ensaios de impacto Charpy (KEMPEN et al., 2011).

Os tratamentos térmicos apds a fabricacdo do aco Maraging 300 por FSL
influenciam as propriedades mecéanicas, chegando em uma condicdo Otima para um
envelhecimento de 460 °C por 8h, atingindo uma resisténcia a tracdo de 2017 MPa. Os
pesquisadores sugerem que a precipitacdo de fases seja o fator governante na mudanca
das propriedades mecanicas do aco, e ndo a presenca e formacdo de austenita reversa
como se pensava (CASATI et al., 2016). Na avaliagéo 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 superou em valor a
dureza do processado por MA. Estes resultados foram atribuidos a presenca da micro-
segregacdo 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-se ser a velocidade de deslocamento do laser o fator de maior influéncia na
densidade final do material (MARQUES et al., 2015). Mesmo com variagdes nos fatores
de processamento, poucas mudangas microestruturais foram averiguadas. A
microestrutura tipica formada da manufatura aditiva € de padrdo celular e dendritico
colunar, oriunda do tipo de solidificacdo que sofre. Isso ocorre devido a combinacéo de
altas velocidades de resfriamento e fortes gradientes térmicos, como mostrado na Figura
3-20. Isso causa a formacdo de estruturas celulares guase-hexagonais oriunda de um

crescimento dendritico colunar (LIU et al., 2019), bem como celular.
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Figura 3-20. Morfologia de solidificacdo em funcdo da velocidade de resfriamento (V) e
gradiente térmico (G). Adaptado de (BERMINGHAM et al., 2020).
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Figura 3-21. Morfologia da microestrutura observada, revelando estrutura celular, e
cortes longitudinais originando estrutura colunar (Bai et al., 2022).

A Figura 3-21 mostra como a morfologia de solidificacdo € observada na
microestrutura. Isto revela que é possivel observar regibes com estruturas colunares e
celular alongadas.

Um dos estudos que se tem acerca da liga Fe-18Ni Maraging 300 relata um pequeno
aumento na resisténcia a tracdo do aco, atingindo alta dureza e mais que 99 % da
densidade tedrica por meio de MA do tipo FSL (CASALINO etal., 2015). Ha semelhanca
de valores de dureza dos corpos de prova da liga Maraging 200 construidos na horizontal
e vertical, sendo préximos de 360 HV. Amostras até 99,2 % de densidade foram obtidas
e verificou-se uma melhora na resisténcia mecanica quando o aco foi submetido ao
tratamento térmico de 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
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dado pelo fornecedor (BROOKES, 2016).

As propriedades mecanicas obtidas por MA foram reportadas, no geral, como
similares aos casos convencionais, alcancando maior limite de resisténcia a tracdo e
menor alongamento final. Foi relatada também a auséncia de anisotropia em relacdo as
direcbes de processamento (SURYAWANSHI; PRASHANTH; RAMAMURTY,
2017h).

4. Materiais e Métodos

4.1. Procedimento Experimental

Uma sintese do procedimento experimental é ilustrada pelo fluxograma da Figura
4-1.

| Obtencgdo do po de 18Ni |

v

Fabricagdo dos corpos de prova por
Manufatura aditiva via
fusdo seletiva a laser de 18Ni
no laboratério Biofabris UNICAMP

A 4
* Validag¢do da fabricagdo das amostras FSL pela quantificagdo da densidade
* Analise de Composi¢do quimica via emissdo 6tica e volumetria
* Andlise microestrutural da condi¢do como-fabricado (MEV, MO)

|

Aplicagdo de tratamentos térmicos
Para analise da cinética de austenitizacdo e evolugdo da reversdo austenitica

|

Caracterizagdo microestrutural:
DRX, MO, MEV, TEM, EBSD, Dilatometria

Caracterizagdo mecanica:
Dureza, tragdo e tenacidade a fratura (CTOD)

Figura 4-1. Fluxograma do método proposto.

4.2. Materiais
O material utilizado no presente trabalho foi 0 ago maraging 18Ni fabricado por

SLM. Foi utilizado como matéria prima pé atomizado por gas com granulometria entre
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15 — 45 um produzido e comercializado pela empresa Carpenter Additive. A composicao
quimica de amostras construidas foi realizada pelo procedimento analitico de emisséo
tica e volumetria. A Tabela 4-1 mostra os limites de composi¢cdo estabelecidos pela
norma MIL-S-46850D e o resultado da analise quimica realizada. A amostra foi ensaiada
conforme a norma ASTM A751, ed.14%, pela empresa TORK controle tecnoldgico de

materiais LTDA, localizada em Sao Paulo.

Tabela 4-1. Composicdo quimica de acordo com a norma MIL-S-46850D para maraging

300.
MIL-S-46850D Grade
300
min. max.

Carbono - 0,03
Silicio - 0,1
Manganés - 0,1
Fésforo - 0,01
Enxofre - 0,01
Cromo - -
Niguel 18 19
Molibdénio 4,6 5,2
Aluminio 0,05 0,15
Titanio 0,5 0,8
Nitrogénio - -
Cobalto 8,5 9,5
Ferro Balanco Balanco

Dois lotes de amostras foram impressos sequencialmente no laboratério da
Biofabris Unicamp e fornecidos como material de pesquisa. Foi utilizada a maquina
EOSINT M-280 de fabricacdo, com poténcia de 200 W, laser de fibra dopada com Yb,
com volume de constru¢cdo maximo de 25 cm x 25cm x 33 cm, velocidade maxima de
feixe de 58 cm/s e didmetro de feixe variavel entre 100 pm e 500 pm. A poténcia maxima
de uso é de até 8500 W. Os pardmetros utilizados para fabricagdo via MA séo fornecidos
pelo fabricante EOS e pré-estabelecidos conforme a liga utilizada para processamento.
No caso da liga maraging, uma poténcia de 200 W foi aplicada, com espessura de camada
de p6 de 50 pm, didmetro de feixe de 100 um com a utilizacdo de argdnio para se efetuar
a purga da camara (RODRIGUEZ et al., 2021). A estratégia de tecimento utilizada
consistiu na rotacdo de 67 ° entre camadas, confirmada posteriormente por meio de

imagens de micrografia oOtica. A fabricagdo e todos os ensaios ndo tiveram atmosfera
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controlada. As amostras foram previamente removidas por meio de eletroeroséo a fio. No
presente trabalho houve também estudos com este mesmo material fabricado via MA e
posteriormente solubilizado, que se deu na condicdo de 1100 °C durante 30 minutos.
Maior detalhamento dos tratamentos térmicos sera mostrado abaixo no topico 4.3.

A densidade do material foi calculada seguindo os ditames da norma ASTM B962-
17, utilizando o método de Arquimedes. 2 amostras fabricadas por MA foram utilizadas
e comparadas com a densidade de uma amostra similar de maraging fabricada por
forjamento. O procedimento consiste na pesagem de um recipiente contendo agua. Em
seguida uma nova pesagem é feita, a amostra alvo é mergulhada pela parte superior, presa
a um cordao ou metal, sem que a amostra toque as paredes ou fundo do recipiente. A
diferenca entre a segunda e primeira massa fornecem a massa do liquido deslocada.

Aplicando-se a equacado 1, a densidade do sélido foi entdo obtida.

Ps =pP1— Equacao (1)

Onde p; € a densidade do sélido, p; é a densidade do liquido utilizado, m é a massa
da amostra e m, é a diferenga de massa entre o liquido com e sem empuxo devido a
imersdo da amostra. O valor obtido de densidade relativa foi de 99 + 0,93 com 95 % de
confianga. Todas as amostras de ensaios foram fabricadas de acordo com as dimensdes
mostradas nas respectivas figuras ao longo do detalhamento dos ensaios. Ao final da
fabricacdo, houve a formacdo de uma superficie rugosa, sem acabamento adequado. Foi
necessaria sua remogdo, diminuindo as dimensdes originais de fabricacdo. Ademais,
quando houve algum tratamento térmico posterior, ocorreu a formacao de uma carepa de
Oxido que também foi removida, causando uma nova reducdo nas dimensdes dos corpos
de prova. O detalhamento dos tratamentos térmicos sera apresentado mais abaixo, no
topico 4.3. Todos os corpos de prova e material produzido necessitou usinagem para
acabamento final. As amostras cilindricas de dilatometria foram torneadas, as amostras
de tracdo e CTOD foram fresadas, e amostras para micrografia que ndo foram retiradas
dos CPs apds seu ensaio mecénico, foram apenas embutidas e lixadas. A preparacao
metalografica seguiu a normal ASTM E3 (ASTM E3-11 (2017), Standard Guide for
Preparation of Metallographic Specimens, 2017) para todas as amostras em que houve
necessidade. Maiores detalhes serdo fornecidos em cada tdpico experimental.



64

4.3. Tratamentos térmicos

De modo a estudar a cinética de transformacdo de fases e as condicGes finais
microestruturais, foco deste trabalho, foram realizados tratamentos térmicos posteriores
a fabricacao que consistiram em um aquecimento intercritico para reversao da austenita
e resfriamento ao ar. Estes tratamentos térmicos tiveram o propdsito de causar a
transformacéo de fase martensita > austenita e austenita > martensita, de modo a estudar
tais transformacfes. O forno resistido utilizado do laboratério do departamento de
engenharia de materiais, com temperatura interna controlada. Além disso, para todos o0s
tratamentos térmicos em forno, ndo houve um controle da taxa aquecimento. Assumiu-se
um tempo de aquecimento aproximado de 1 minuto como demonstrado no Anexo A neste
documento, onde o tempo para aquecimento da amostra de tracdo é calculado com base
nas dimensdes do corpo e parametros de transferéncia de calor. Todo o resfriamento foi
realizado ao ar, tanto em ensaios in-situ de ciclagem, ou em ensaios ex-situ de ciclagem,
até o atingimento da temperatura ambiente. Para a validacdo do controle da atmosfera do
forno, um ensaio prévio com uma amostra tendo um termopar externo em contato foi
realizado, e a temperatura alvo foi atingida dentro do tempo estimado de 1 minuto. Os
tratamentos térmicos do presente trabalho foram divididos em 2 segmentos e mostrados
na Figura 4-2:

a) lsotérmicos: 0s quais constituiram os tratamentos térmicos mais
prolongados (acima de 10 minutos) e foram em sua totalidade tratados
dentro de um forno padréo resistivo no campus da EESC, tanto amostras
para microscopia quanto para ensaios mecanicos. Para todos os tratamentos
térmicos isotérmicos listados na Tabela 4-2, foram produzidas amostras
tratadas diretamente ap6s a fabricacdo (ou seja, condicdo como fabricado
submetido ao tratamento isotérmico) e amostras solubilizadas a 1100 °C/30
min (ou seja, condicao solubilizada submetida ao tratamento isotérmico);

b) Ciclicos: os quais constituiram tratamentos térmicos mais rapidos (de 1
minuto) e foram parte tratados em dilatbmetro e parte em forno. As
amostras para microscopia e analise de EBSD foram tratadas via
dilatbmetro dentro do campus da USP-Politécnica, em um dilatbmetro DIL
805 A/D Bahr. As amostras para ensaio mecanico foram tratadas dentro de
um forno padrdo resistivo no campus da EESC. Para os ensaios de
dilatometria, as taxas de aquecimento de 5 °C/s e 0,167 °C/s foram

utilizadas. No tratamento do forno, ndo houve controle da taxa de
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aquecimento, estimando-se uma média aproximada de 12 °C/s.
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Figura 4-2. Curvas experimentais de tratamento térmico aplicado nas amostras: a) ciclico
até 6 ciclos; b) isotérmico
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Figura 4-3. Seccdo do diagrama de fases para uma liga maraging 18Ni mostrando as
condicdes de fase no equilibrio de acordo com o teor de Ni e as temperaturas

utilizadas.
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Estes 2 segmentos de tratamento térmicos sdo mostrados na Tabela 4-2 abaixo.

Tabela 4-2. Tratamentos térmicos realizados.

Tratamento Isotérmico Tratamento Ciclico
Temperatura Tempo Temperatura (°C) = Tempo Ciclos
(°C) (min) (min)

480 180 710 1 1
530 30 710 1 2
550 30 710 1 3
610 10e 30 710 1 4
650 10 e 30 710 1 5
670 30 710 1 6

As temperaturas foram escolhidas visando um aumento gradativo de teor de
austenita no equilibrio de acordo com a Figura 4-3. A temperatura de 670 °C no equilibrio
prevé a austenitizacdo completa, e a 710 °C austenitizacdo completa com dissolucao dos
precipitados, exceto TiC (porém que pouco se forma devido ao baixissimo teor de
carbono do aco). Dentre essas amostras de tratamento térmicos aplicados, foram obtidas
diversas micrografias e realizados ensaios mecéanicos, 0s quais serdo detalhados nos
proximos topicos. Porém, as condi¢des cicladas ndo foram submetidas aos ensaios de
CTOD devido o tempo rapido de tratamento em relacdo ao volume da amostra que era
necessario para o aquecimento. O forno utilizado foi calibrado com um termopar do tipo
K (Cromel-Alumel) em diversas temperaturas e temperatura das amostras foi registrada
com esse termopar sobre sua superficie. Para validar se a temperatura de tratamento
térmico alvo seria atingida dentro de um curto tempo para o patamar isotérmico, foram
feitos calculos por meio de equagdes de transferéncia de calor. A Figura A1 (no Anexo
A) mostra o resultado desses célculos indicando que as rampas de aquecimento, bem
como o patamar isotérmico atendiam ao que se esperava. As rampas de aguecimento e
resfriamento ndo foram obtidas experimentalmente, pois o tempo de resposta do
equipamento de medicéo néo era suficientemente curto para registrar com precisdo. Como
a temperatura do forno variou corretamente entre as temperaturas de 25 °C e 710 °C,
garante-se assim, de acordo com os célculos, que os CPs atingiram corretamente a
temperatura maxima desejada nos curtos ciclos de 1 min, conforme a Figura Al. Os
detalhes dos célculos para os ciclos térmicos estdo no Anexo A deste documento.

A metodologia de aquecimento consistiu no seguinte: o forno atinge a temperatura

de 710 °C e entdo ha uma estabilizacdo de 5 minutos para garantir homogeneizacao
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completa do forno. O forno foi entdo aberto e as amostras inseridas tocando a base do
forno quente. Em seguida, aguardava-se o forno atingir novamente a temperatura de 710
°C na leitura do termopar do forno, devido a queda de temperatura devido a sua abertura.
A partir da estabilizacdo da temperatura alvo de 710 °C, fora contabilizado o tempo de
isoterma para homogeneizagdo prévia de 2 minutos para as amostras de tracdo. Depois
do tempo de homogeneizacdo, contabilizava-se entdo o tempo corrido do tratamento
térmico desejado. O tempo de homogeneizacdo foi aplicado de forma a garantir a
homogeneizacao da temperatura nas amostras. Esse procedimento foi igual para amostras
de tratamento isotérmico tanto quanto para as cicladas. No caso das cicladas, apés ciclo,
elas eram removidas do forno e esperava-se até resfriamento completo da amostra na
temperatura ambiente. Apds 30 minutos, reiniciava-se um novo ciclo.

Para melhor clareza e compreensdo do leitor, 3 diagramas esquematicos foram
realizados com base na metodologia em funcdo de cada um dos 3 objetivos especificos
tracados no topico 2, que serdo novamente escritos aqui:

a) Avaliar se o tratamento prévio de solubilizacdo tem efeito no processo de

reversao da austenita

Tratamento térmico via Forno resistivo EESC

Solubilizacao Tratamento intercritico
/ 1100 °C/30 min > 530,550,610, 650,670 °C \ Obtencao e comparacio da
. - (salubilizada) DRX in-situ LNLS — evolucao da austenita reversa
Fabricacao /_/7 durante o tratamento em
Amostras » ratamento intercritico funcio da solubilizacio

530, 550, 610, 650, 670 °C
(como-fabricada)

\x} Dilatémetro DIL 805 A/ D Bahr

Solubilizacio Dilatometria de amostra como-

o . ——»  -fabricada e solubilizada aqueci-
1100°C/30 min daa’5°C/se0,1667 °C/s

b) Elucidar o mecanismo de nucleacéo e crescimento na transformacao de fase

martensita-austenita de uma liga fabricada por MA

Amostras produzidas no dilatometro para EBSD e MEV
Tratamento intercritico isotérmico
610 °C/10 min

610 °C/30 min Obtencao e comparacao da
Fabricacao — 650 °C/10 min \ morfologia e mecanismo da
EBSD e MEV —>» lucio d .
Amostras /y evolucio da austenita reversa
T~ ao longo do tratamento

Tratamento intercritico ciclico
710°C/1 min x1
710 °C/1 min x2
710°C/1 min x3
710 °C/1 min x6

¢) Quantificar, com ensaios mecanicos, o aumento de ductilidade e tenacidade



68

do aco por meio de transformacéo pléstica induzida devido ao aumento de

austenita reversa.

Fabricacao
Amostras

N

Tratamento intercritico ciclico Tratamento intercritico isotérmico
710 °C/1 min x1 Tratamento térmico via 480°C/3 h
710°C/1 min x2 Forno resistivo EESC 610°C/30 min

710°C/1 min x3 650 °C/30 min
710 °C/1 min x4 670 °C/30 min
710°C/1 min x5

710°C/1 min x6 \ /

Ensaio de tracao Ensaio de CTOD

e dureza \ /

Obtencao e comparacao de te-
nacidade, alongamento e
dureza para quantificacdo de
tenacificacao e ductilizacao do
ago.

4.4. Dilatometria

Ensaio de dilatometria com temperatura controlada foi realizado para poder
verificar a existéncia de divergéncia de aspectos cinéticos de transformacdo de fase
martensita-austenita em amostras como-fabricadas e solubilizadas (1100 °C/30 min).
Taxas de aquecimento de 5 °C/s e 0,167 °C/s foram utilizados para verificar o
comportamento no aquecimento moderado (5 °C/s) e lento (0,167 °C/s). As amostras
utilizadas para o ensaio de dilatometria foram pequenos cilindros como consta na Figura
4-4. Os ensaios de dilatometria foi realizado no laboratério do professor Hélio
Goldenstein, Laboratério de Transformacdo de Fases, POLI/USP, utilizando um
dilatbmetro DIL 805 A / D Bahr com uso de gas hélio para atmosfera inerte. Termopares
do tipo K foram soldados a superficie para controle de temperatura. Além disso, amostras
isotérmicas de 610 °C/10 min, 610 °C/30 min, 650 °C/10 min, 710 °C/1 min x1, X2, x3 e
x6 foram reproduzidos no dilatdmetro para realizacdo posterior de analise microestrutural
de EBSD e MEV.
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Figura 4-4. Corpo de prova para ensaio de dilatometria.

4.5. Difracéo de raios-X

Para avaliacdo da reversdo austenitica, amostras como-fabricadas e solubilizadas
(1100°C/30 min) foram submetidas a tratamentos térmicos de reversdo nas temperaturas
de 530, 570, 610, 650 e 670 °C simultaneamente a um experimento continuo de difracéo
de raios-X (DRX in-situ). Esse experimento foi realizado no Laboratério Nacional de Luz
Sincrotron (LNLS), Centro Nacional de Pesquisa em Energia e Materiais (CNPEM) na
cidade de Campinas. Um feixe de raio-X incidente utilizado de 0,5 milimetros de altura
e 2,0 mm de largura, com energia de 12 keV, fornecendo raios-X com comprimento de
onda de 1,035 A no modo de reflexdo. As amostras foram lixadas de acordo com a norma
ASTM E3 (ASTM E3-11 (2017), Standard Guide for Preparation of Metallographic
Specimens, 2017), da lixa 80 até 1200 um, e posteriormente polidas com pasta diamante
de 3 e 1 um para finalizacdo metalografica de modo a minimizar artefatos potenciais
durante a difracdo de raios-X. Os tratamentos térmicos foram realizados baseados em um
metodo de aquecimento Joule com uma resolugdo térmica de + 1 °C. Termopares tipo K
foram utilizados para controle da temperatura e a quantificacdo de fase feita por meio de
aproximacao mista Gaussiana e Lorentziana por meio do software Highscore. A
calibracéo foi feita utilizando uma amostra padréo de hexaboreto de lantanio (LaBs). As
amostras utilizadas foram do tipo gravata, similares a de tracdo. A maquina Gleeble,

juntamente com o gonidmetro foram previamente alinhados pelos técnicos do laboratorio.
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A Figura 4-5 mostra o tipo de corpo de prova utilizado nos experimentos e um esquema
representando o funcionamento do experimento na linha XTMS, mostrado na Figura 4-6.

Sua fixacdo é feita por garras mecanicas com um pino de trava.

2D Goniometro Q b
d ) Detector )
@
105 15
l {9— i HI" Feixe
difratado
Direcao de
Fabricagao
" Feixe
primario

Figura 4-5. Amostra utilizada no experimento de DRX in-situ na linha XTMS em a) e um
esquema representativo do experimento em b).

GLEEBLE SYSTEM

Figura 4-6. Linha XTMS para realizagdo dos ensaios de aquecimento com difracdo de
raio-X in-situ.

Ap0s a verificagdo das cinéticas de reversdo de austenita descrita acima, partiu-se

entdo para os ensaios ciclicos. Seis ciclos de revenimento rapido com uma temperatura

alvo de 710 ° C e tempo de isoterma de 1 minuto, a saber 1x1, 1x2, 1x3, 1x4, 1x5 e 1x®6,

foram realizados com DRX in-situ na linha de luz sincrotron da High Energy Materials
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Science (linha de luz PETRA 111 PO7B) no Deutsches Elektronen - Sincrotron (DESY)
Sincrotron, na cidade de Hamburgo, Alemanha. Em todos os casos, as amostras foram
aquecidas e resfriadas a 5 °C-s™e resfriadas ao ar calmo, acopladas dentro de um
Dilatdmetro DIL 805 A / D Bahr na linha, fixadas mecanicamente. Assim sendo, para
este ensaio especifico na Alemanha, o experimentou coletou dados de DRX in-situ e
dilatometria concomitantemente. Uma energia de feixe incidente de 87,1 keV e
comprimento de onda de 0,1423 A foi usada para iluminar a amostra cilindrica como
mostrada na Figura 4-4. As fendas definiam o tamanho do feixe para uma altura de 0,5
mm e uma largura de 1 mm no modo de transmisséo. Os espectros de difracdo continua
de raios-X foram coletados a partir da simulagdo de estagios de aquecimento, isotérmico
e resfriamento usando uma taxa de aquisicdo de 7 s / frame. Isso resultou em uma
resolucdo térmica (faixa de temperatura entre o inicio e o fim da coleta) de 1 ° C para
cada padrdo de difracdo individual. A calibrag&o foi feita antes da utilizacdo da linha com
LaBe. O processamento dos dados obtidos foi realizado com auxilio do pacote de software
livre Fit2D. Os padrdes de difracdo 2D foram azimutalmente integrados em uma faixa

angular de 360 °. Um esquema representativo do experimento se encontra na Figura 4-7.

®=90"

reixe

2D Perkin-Elmer

Detector Blogueador Feixe \

De Feixe primario
Figura 4-7. Modo de experimento de DRX in-situ na linha PETRA II.
Para gquantificacdo de fases, utilizou-se as equacdes 2 e 3 (FARIA, 2014). Neste

caso, Fp é a fracdo da fase p, K representa uma dada familia {hkl}, ApK é a area sob um
pico da familia K na fase p e np € o nimero de picos da fase p. A equacdo 3 inclui o fator
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RpK, que é um escalar adimensional que leva em consideracdo os efeitos do fator de
forma (fK) e da multiplicidade (MK) de cada familia {hkl} para cada fase p, bem como
0 volume da célula unitaria (\Vp), determinada pelo parametro de rede de cada fase. A
simulacdo de espectros pelo software PowderCell foi usada para auxiliar na identificacdo
de todos os picos difratados, usando estruturas cristalinas CFC e CCC sob uma energia
incidente de 87,1 keV. A presenca de fases secundarias foi desconsiderada do calculo
devido a intensidade difratada extremamente baixa e sobreposicdes de picos dentro das
fases volumétricas de austenita e martensita, ou entre diferentes tipos de fases
secundérias. Um célculo prévio foi realizado considerando o fator de polarizagdo com o
intuito de remover o efeito de texturizacdo. Porém, a diferenca foi de 1 %, e sendo assim,

a textura ndo foi contabilizada no calculo de fase em nenhum caso.

1 y"pKApK
_ W™K Rpk 5
Fp = T 1 pKApK Equa@ao (2)
2Py 5K Ry
R.. = fx Mk E x
pK = vz, quacao

©)

4.6. Caracterizacao Microestrutural

Para as imagens éticas, as amostras foram preparadas de modo tradicional de acordo
com a norma (ASTM E3-11(2017), 2017), que consistiu em lixamento gradativo de lixas de
granulometria 80 até 1200, e posterior polimento com pasta de diamante de 3, 1 e 0,25
pum, seguida de polimento com silica coloidal. As imagens foram depois obtidas por meio
de um microscdpio Zeiss disponivel com software Zeiss para aquisicdo de imagem no
Departamento de Engenharia de Materiais da EESC.

Imagens de microscopia eletronica de varredura foram obtidas a partir de amostras
preparadas utilizando-se um microscopio com detetores de elétrons secundarios e
retroespalhados (SE e BSE) e também difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD) em
dois lugares, no Laboratorio Nacional de Nanotecnologia (LNNano) no CNPEM,
utilizando um microscopio Thermo Fisher Scientific Quanta 650 FEG e outro
microscopio TESCAN MIRA3 localizado no instituto de ciéncia de materiais em TU
Graz, Austria.

Para a analise de EBSD, uma série de amostras ex-situ foram ensaiadas em um
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dilatbmetro DIL 805 A / D para permitir a caracterizagdo da microestrutura com difragdo
de elétrons retroespalhados (EBSD) ap0s cada ciclo a 710 °C/1 min, realizada no Centro
de Microscopia Eletrénica, na Universidade de Wollongong, na Australia. As amostras
utilizadas foram cilindros de 4,2 mm de diametro por 10,5 mm de comprimento de acordo
com o desenho técnico mostrado na Figura 4-4. Um sobremetal foi utilizado para haver
condicdes de usinagem final, de forma a finalizar a amostra com 4 mm de diametro e 10
mm de comprimento. O acabamento final foi realizado por torneamento e lixamento fino.

Para a andlise de EBSD, folhas finas transparentes foram preparadas puncionando
discos de 3 mm de diametro perpendiculares a direcdo de construcdo. Os discos foram
preparados com lixas abrasivas de malhas 1200, 2000 e 4000 para atingir uma espessura
final de ~ 60-70 um e, em seguida, por polimento eletrolitico, com jato duplo a -25 ° C
usando uma solucéo de 90% de metanol e 10% de &cido perclorico em um polidor Struers
Tenupol-5 operando a 30 V (~ 150 mA). Espectroscopia por dispersao de energia (EDS)
e EBSD foram realizadas em um microscépio eletrénico de varredura com canhéo de
emissdo de campo (FEG) JEOL JSM-7001F operando a 15 kV, com corrente de sonda de
~6,5 nA e distancia de trabalho de 12 mm, equipado com um detector Oxford Instruments
(Ol) Nordlys com o pacote de software de aquisicdo Ol AZtec. Mapas de EBSD
detalhados foram coletados para as condig¢des de ciclagem a 710 °C com tamanho do
passo de 0,012 pm, de modo que esses mapas foram coletados ao longo de 9,17 h cada e
compreendem 915 x 1460 pixels que correspondem a uma areade ~ 11 x 17,5 um. O pds-
processamento dos mapas de EBSD foi realizado com o pacote de software Ol HKL
Channel-5 e compreendeu a extrapolacdo ciclica iterativa para preencher regiées nédo
indexadas até 5 vizinhos e a remocéo de agrupamentos de pixels menores que 5 com uma
desorientacéo critica de graos definida em 10 °. Valores de tamanho de gréo, orientacéo

cristalogréfica e razdo de aspecto foram obtidas por meio do EBSD.

4.7. Ensaios Mecanicos
O corpo de prova de tragéo utilizado foi do tipo retangular, com espessura de 2 mm,
comprimento total de 60 mm e se¢do Gtil de 14 mm como mostrado na Figura 4-8. O
corpo de prova final sofreu redugéo na espessura para um valor médio de 1,64 + 0,17 mm
por meio do processo de acabamento final da superficie (usinagem + lixamento fino). 1sso
foi devido ao desbaste necessario ap0s o tratamento térmico, uma vez que o tratamento
térmico foi ao ar, e, portanto, resultou na formacao de 0xidos na superficie. Os ensaios de

tracdo foram realizados em maquinas universais de ensaios com célula de carga de 100
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kN, junto com a utilizacdo de extensdmetro da MTS para tracdo de amostras planas, com
taxa de deformacdo de 2 mm/min. A amostra foi fixada por meio de garras mecanicas.
Cada condicéo foi ensaiada 3 vezes por tracdo. Os ensaios de tracdo foram realizados no
Nucleo de Ensaios de Materiais e Analise de Falhas (NEMAF), situado no departamento
de Engenharia de Materiais (SMM), da Escola de Engenharia S&o Carlos (EESC) — USP,
utilizando uma maquina MTS e no Instituto Federal de Educacéo, Ciéncia e Tecnologia
de Séo Paulo, Campus Séo Jodo da Boa Vista, utilizando uma maquina Instron.

Os ensaios de CTOD foram realizados no laboratdrio de propriedades mecanicas
do NEMAF. O corpo de prova de CTOD foi do tipo retangular, SEN-B, com rasgo de
“rabo de andorinha”, como mostrado na Figura 4-9, com ensaio de for¢a progressiva com
deslocamento de 1 mm/min. Cada condicéo foi ensaiada 4 vezes por CTOD.

Ensaios de microdureza Vickers foram conduzidos com carga de 0,2 kg e tempo de
permanéncia de 13 segundos, segundo as diretrizes da norma ASTM E92-16, 2017. Dez

indentacdes foram realizadas para cada condicéo.

wy /
l N I — ! - =
Direcdo de
Fabricacdo 14
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Figura 4-8. Corpo de prova de tragdo tipo gravata.
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Figura 4-9. Corpo de prova de CTOD.

5. Resultados e Discussoes

Fabricacédo das pecas por impressao

Dois lotes de amostras foram impressos no laboratdrio da Biofabris, Unicamp. O
total de construcdo foi de 15 amostras para analise microestrutural, 150 amostras para
tracdo, 40 para CTOD SE(B), 50 para dilatometria e 10 cubos para dureza e desgaste.
Todas as amostras apresentaram boa integridade, sem apresentar algum defeito visivel.

Parte das amostras fabricadas é mostrada na Figura 5-1.

. CP gravata DR '
in-situ LNLS

Figura 5-1. Lote de fabricacdo via SLM do material maraging 18Ni utilizado neste estudo.
Fonte: préprio autor.
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Composicdo Quimica

A composicdo quimica foi averiguada pelo procedimento analitico utilizado de
emissdo Otica e volumetria e estd apresentada na Tabela 5-1. A amostra foi ensaiada
conforme a norma ASTM A751 e O resultado da composicdo ndo se enquadrou na
composi¢cdo normativa do maraging 300 de acordo com a norma MIL-S-46850D e
conforme apresentada na tabela 5-1. Ela contém Si e Mn acima do especificado. Sendo
assim, a liga aqui estudada é uma variacdo quimica do maraging 300, mas dentro da

mesma familia, e por isso, neste trabalho, chamada de 18Ni.

Tabela 5-1. Composi¢do quimica medida e norma MIL-S-46850D para maraging 300.

MIL-S-46850D Grade Medicao
300

min. max. Média Desvio
Carbono - 0.03 0,011 +0,003
Silicio - 0,1 0,05 0,003
Manganés - 0,1 0,03 +0,008
Fosforo - 0,01 0,005 0,002
Enxofre - 0,01 <0,001 -
Cromo - - 0,03 +0,01
Niquel 18 19 18,53 0,17
Molibdénio 4,6 5,2 +0,3
Aluminio 0,05 0,15 0,1 +0,07
Titanio 0,5 0,8 0,81 0,02
Nitrogénio - - 0,021 +0,005
Cobalto 8,5 9,5 9,58 +0,08
Ferro Balango Balango Balango Balango

Abaixo os resultados e discussGes serdo agrupados por objetivos especificos
listados no presente trabalho.

5.1. Objetivo Especifico 1 — Influéncia de solubilizacdo na reversdo da austenita
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Tratamento térmico via Forno resistivo EESC

Solubilizacao Tratamento intercritico
/ 1100 °C/30 min > 530,550,610, 650,670 °C \ Obtencao e comparacao da
. B (solubilizada) DRX in-situ LNLS — evolucdo da austenita reversa
Fabrlcagao . . /" durante o tratamento em
Amostras » Iratamento intercritico funcao da solubilizacio

530, 550,610, 650, 670 °C

(como-fabricada)
\‘\’ Dilatémetro DIL 805 A / D Bahr

Solubilizacio Dilatometria de amostra como-

o . ——»  -fabricada e solubilizada aqueci-
1100°C/30 min daa’5°C/se0,1667 °C/s

Dilatometria

Os resultados de dilatometria seguem de acordo com a Figura 5-2, mostrando que
ha divergéncia de comportamento entre as condi¢cdes como-fabricado e solubilizado. O
resultado que se segue mostra um coeficiente de expansdo martensitico menor que o da
amostra solubilizada, como visto pela menor inclinagdo na curva de dilatometria da
Figura 5-2a, uma diferenca na cinética de reversdo austenitica de acordo com a taxa de
aquecimento, como mostrado na Figura 5-2b, e uma diferenca na cinética de reversao da
austenita entre as condi¢Ges como-fabricado e solubilizado como mostrado na Figura
5-2c¢. O resultado comparativo mostra que para uma taxa de aquecimento menor, 0 ponto
de superacao de reversdo austenitica do solubilizado para com o como-fabricado ocorre
antes do que para uma taxa de aquecimento maior. O grafico mostra que este cruzamento
de superagdo da condi¢&o como solubilizado ocorre em torno de 0,7 na fragdo volumétrica
de austenita em aquecimento de 0,167 °C/s, enquanto para o aquecimento de 5 °C/ s esta
superacdo de austenitizacdo do solubilizado em compara¢do com o como-fabricado

ocorre em torno de 0,9 de fracdo volumétrica de austenita.
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Figura 5-2. Curvas de dilatometria de materiais como-fabricado (CF) e solubilizado. As
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curvas mostram que h& uma divergéncia entre as condi¢cGes. Em a) curva de
aquecimento lento (0,167 °C/s) das amostras como-fabricada e solubilizada;
em b) curva com taxas de aquecimento diferentes somente na condigdo como-
fabricada, submetida a taxas de 0,167 e 5 °C/s; em c) conversao da curva de
dilatometria para quantificacdo de fase, mostrando a evolucdo do teor de

austenita até 900 °C.

As curvas apresentadas mostram duas principais transformacdes de fase: i)
precipitacdo de intermetélicos durante o aquecimento perto de 500 °C; ii) formacédo de
austenita em alta temperatura durante o aquecimento, perto de 600 °C. Esses resultados
indicam uma dependéncia dilatométrica, tanto em relacdo a taxa de aquecimento, quanto
a direcdo de fabricacdo. Utilizando uma taxa de aquecimento baixa (0,1667 °Cs-1, Figura
5-2a, pode-se observar que a contragdo e a expansdo durante as transformacoes de fase
sdo atenuadas. Esse comportamento pode estar relacionado ao menor superaquecimento

e super-resfriamento como forgas motrizes para a transformacéo de fase.

Anélise DRX In-situ

XTMS - LNNano-CNPEM

Tratamentos térmicos com DRX in-situ foram realizados para amostras como-
fabricadas e solubilizadas a 530, 570, 610, 650 e 670 °C durante 30 minutos. Os resultados
na Figura 5-3 evidenciaram que a cinética de reversdo isotérmica da austenita seguiu
sempre a mesma tendéncia. Em todos os casos, a condi¢cdo como-fabricada ndo é
homogénea e apresenta uma fracdo de volume de austenita retida de 0,03 £+ 0,01,
considerando que, apos a solubiliza¢do, nenhuma presenca discernivel de austenita retida
tenha sido observada. Os tratamentos de 530 e 570 °C aparentam ndo ter atingido uma
assintota, sugerindo nédo ter havido tempo suficiente para uma condicdo de equilibrio.
Ambas as temperaturas incorreram num processo de reversdo com cinética semelhante
das curvas de fracdo austenitica separadas por uma fracdo de 0,03. Tal diferenca foi
mantida durante todo o estagio isotérmico em 530 °C. A 610 e 650 °C, ambas as
microestruturas evidenciaram transformacédo semelhantes, tendo como maior por¢édo de
fracdo austenitica, ao longo de todo o tratamento, a condi¢cdo como-fabricado. No final
do estagio isotérmico, as diferencas na fracdo de volume de austenita estavam dentro de

0,03. A 670 °C, nos primeiros 20 s de transformacéo, a fracdo de volume de austenita
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aumenta de 0,03 para 0,81 (YR +yr) e de 0 para 0,85 (yr) para as amostras como-fabricada
e solubilizada, respectivamente. No ensaio de 670 °C a condicdo solubilizada, logo no
inicio do tratamento, ultrapassa a fracdo de austenita na microestrutura em comparacao
com a como-fabricada. Porém, ao se resfriar, a amostra como-fabricada permanece com
cerca de 5 % a mais da quantidade de austenita estabilizada na temperatura ambiente do
que a condicdo inicial de solubilizada. Esses resultados corroboram com os resultados de
dilatometria e reafirmam a divergéncia de comportamento e cinética de transformacao
austenitica em uma amostra como-fabricada, produzida por MA.

‘ 670 °C O Solubilizado
A Como-Fabricado

1.0

i *_-”‘
M 550 °C

g

—— > Resfriamento

Austenita (fragao volumétrica)

- T - T . T v
2k 3k 4k
Tempo (s)
Figura 5-3. Experimento de DRX in-situ de reversdo austenitica na linha XTMS para as
temperaturas de 530, 570, 610, 650 e 670 °C durante 30 minutos para

condig¢des como-fabricada e solubilizada.

Discussao

Pelos resultados obtidos por dilatometria e DRX da XTMS confirmou-se que ha
uma diferenca no comportamento cinético de austenitizacdo dependente da condicdo
inicial, como-fabricado ou solubilizado. Os resultados mostram que ha uma vantagem
inicial da condig@o como-fabricado em relagdo ao solubilizado, provavelmente devido ao
residual de austenita retida. A austenita retida pode atuar como um local prévio para
crescimento da austenita reversa (DMITRIEVA et al., 2011). Uma vez que ndo ha
austenita retida, ou melhor, esta ndo fora detectada por uma anélise de DRX na condicéo

solubilizada, pode ocorrer uma demora para a nucleacdo da austenita quando ndo ha
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decomposicdo espinodal. O mesmo pode se refletir numa menor taxa de nucleagéo. Os
resultados mostram que 0s pontos encontrados de reversdo de austenita na condicdo
solubilizada sdo justamente pontos de nucleacdo preferencial, como contornos de ripas
de martensita e contornos de particulas intermetalicas. Ja para a amostra como-fabricada,
0 padrao aparente de reversao é de ocorréncia nas extremidades celulares de solidificacao,
estrutura tipica de FSL. A microssegregacao tipica interdendritica ou intercelular da
solidificacdo cria regides enriquecidas, principalmente de Ni, que facilitam a formagéo
da austenita reversa. Além disso, uma solubilizacdo de 1100°C / 30 min causa um
aumento de grdo, o que diminui a area de contornos, diminuindo assim as areas de alta
energia que facilitam a nucleag&o.

As duas microestruturas, como-fabricada e solubilizada, representam rotas de
processamento diferentes, sendo que a como-fabricada ilustra um processo similar a
soldagem, numa escala micro, com altas velocidades de aquecimento, solidificacéo e altos
gradientes térmicos em geral. Essa microestrutura final € a condicdo resultando de um
processo via FSL. Ja a liga solubilizada ilustra uma condicéo via rota de processamento
convencional. Alguns resquicios da manufatura aditiva ainda irdo existir na
microestrutura, mas um aquecimento a 1100 °C por 30 minutos elimina grande parte dos
defeitos e da microssegregacdo, criando uma condicdo mais proxima a de um aco
produzido por forjamento em alta T. A morfologia final em ambos os casos é distinta:
para a condicdo de como fabricado, uma solidificacdo rapida fora do equilibrio
termodindmico, com uma microestrutura refinada (pogas de fusdo na ordem de 100 pum,
celulas de crescimento com didmetro na ordem de 1 um, com variados tamanhos de graos,
em geral de 1 a 10 um (LIU et al., 2019). Essas microestruturas finas de subgrdos e a
segregacdo refinada de elementos especificos numa estrutura periddica sdo
comprovadamente benéficas a dureza, resisténcia, ductilidade da liga (LIU et al., 2019).

Alguns pesquisadores apresentam a hipdtese de que a transi¢do de crescimento de
grao celular em algumas partes da microestrutura pode ser a resposta para a variagdo do
superresfriamento constitucional, sendo que a morfologia de crescimento do gréo se da
pela razdo do gradiente de temperatura e velocidade de crescimento (G/R) (HEMMATI,
OCELIK; DE HOSSON, 2011; LIU et al., 2019; STEFANESCU, 2015). Soma-se a isso
o fato de que também ha a relacdo de solido-liquido ao longo de todo o processo de
manufatura aditiva numa escala micro. A literatura mostra a importancia de se considerar
também o fator de conveccdo e movimentos de fluidos, bem como a conveccdo de

Marangoni, sendo que a conveccdo € relevante no efeito de transporte difusivo de
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impurezas ou dos constituintes do material .(KHAIRALLAH et al, 2016;
KHAIRALLAH; ANDERSON; RUBENCHIK, 2015; LIU et al., 2019; SCHATZ et al.,
1999). A literatura mostra que o movimento de conveccao e extracdo de calor do liquido
fundido, tendo relacdo com a conveccdo de Marangoni, resulta num problema matematico
no qual a solucdo ¢é a formacdo de uma estrutura perto de uma morfologia pentagonal ou
hexagonal, sendo esta a origem do formato da estrutura celular formada por FSL
(SCHATZ et al., 1999). A FSL é um método de processamento fora da condicdo de
equilibrio termodindmico, tendo uma interface solido-liquido que pode sofrer
instabilidade morfolégica enquanto o liquido fundido pode sofrer instabilidade
hidrodindmica, sem contar as altas taxas de aporte e de extracdo de calor. O super-
resfriamento constitucional, instabilidade de interface, tensdo superficial de liquido e
solido, e enriquecimento soluto por convecgdo e movimento de fluido podem ocorrer
simultaneamente, dando uma complexidade grande ao sistema FSL (KHAIRALLAH et
al., 2016; KHAIRALLAH; ANDERSON; RUBENCHIK, 2015; LIU et al., 2019;
SCHATZ et al., 1999; TAN et al., 2017). No entanto, apesar da teoria do super-
resfriamento constitucional ser baseada em anéalise de equilibrio termodinamico e os
efeitos do processamento de FSL atuarem muito mais fora do equilibrio, a maioria dos
autores utilizam desta teoria para explicar a solidificacdo, e 0 modelo parece se encaixar
bem aos resultados préaticos. Estudos de solidificacdo rapida trazem um parecer relevante
do que resulta da microestrutura oriunda de FSL: a teoria da estabilidade da interface, que
pode ser descrita como um colapso periddico entre crescimento colunar celular/dendritico
e o crescimento planar, considerando o super-resfriamento da interface solido-liquido em
funcdo da taxa de crescimento, e a largura da célula inversamente proporcional a
velocidade de crescimento (CARRARD et al., 1992; LIU et al., 2019).

O trabalho proposto por Carrard et al. (CARRARD et al., 1992) trazem um
importante estudo sobre a morfologia de solidificagdo em ligas submetidas a solidificagcdo
répida. H& a formacdo de uma microestrutura similar a de uma liga processada por FSL
de estrutura bandeada. A este fendmeno, o trabalho aponta 2 tipos de mecanismos de
solidificacdo e comportamento ao longo do processamento, com regides sofrendo
solidificacdo do tipo dendritica, o que seria 0 andlogo ao crescimento celular/dendritico
dentro da morfologia das ligas processadas via FSL, bem como regides de crescimento
planar originadas por meio de um super-resfriamento mais intenso e com velocidades de
crescimento maiores (CARRARD et al., 1992). Mostra-se entdo que, quando ha um

crescimento totalmente planar, ha apenas a formacdo de uma fase homogénea do ponto
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de vista microscopico, que os autores atribuem a uma solidificacdo sem difuséo, e,
portanto, livre de microssegregacdo (CARRARD et al., 1992). Em partes, essa teoria se
adequaria ao processamento por FSL, porém, a regido de fusdo e solidificacdo a cada
ciclo de feixe & muito pequena, sendo a poga de fusdo gerada do tamanho da largura do
feixe de laser incidido (em geral, ~100 um) sobre uma camada pré-aquecida, logo, com
gradientes térmicos ndo tdo intensos. Isso faz com que ndo ocorra o bandeamento
propriamente dito, pois ndo hd uma frente de crescimento planar, assim, toda a
microestrutura € formada por crescimento dendritico e celular num processamento FSL,
com as direcOes de crescimento radiais ao centro da poca de fusdo. Porém, sabe-se que as
regides com contraste de tonalidade observadas no MEV, dentro dos contornos celulares,
oriundas do processamento de FSL, séo de fato regides de rejeicdo soluto, e que, quando
solidificam, ndo ha difusdo de elementos desta regido para outra no estado sélido visto
que o resfriamento é muito rdpido. Isso significa que de fato, as regides enriquecidas de
soluto pela manufatura aditiva, sdo regides onde houve um “congelamento” do

particionamento de soluto durante a solidificagdo (CARRARD et al., 1992).
_NiKseries - . ) Fe K series

Figura 5-4. Analise de EDS da liga 18Ni fabricada por FSL para estudo do presente
trabalho mostrando em: a) mapa composicional de Ni; b) mapa de Fe..
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(a) L-PBF built sample
(P=230W,
v=167 m-s")

(b) Solution-treated
and subsequently
water-quenched
sample

Figura 5-5. Mapas de EDS em ac¢o maraging fabricado por FSL em 2 condicdes distintas:
a) microestrutura de como-fabricada por FSL com poténcia de 230 W e
velocidade de 1,67 m/s; b) microestrutura de amostra fabricada por FSL,
seguida de austenitizacdo completa para solubilizacdo, a 1000 °C durante 1
hora, com posterior resfriamento em agua para témpera da liga. Regides
brancas periféricas do crescimento celular mostrando nos mapas de EDS
maior concentracdo de soluto como Ni, Co e Mo (TAKATA et al., 2023).
Resquicios de segregacdo permanecem de forma suave na condigdo
solubilizada.

Neste trabalho, a liga produzida também resultou numa fina dispersao de elementos
segregados, ndo havendo uma homogeneidade microestrutural, como mostrado na Figura
5-4. Isso também fora reportado por outros autores, e, ademais, hd uma possivel
correlagdo do nivel de segregacdo dentro da regido clara observada no MEV, em funcéo
do parametro de fabricacdo, sendo que para velocidades de varredura menores e poténcias
maiores do laser, uma maior concentracdo de soluto é visualizada em ensaios de EDS
(TAKATA et al, 2023), o que faz sentido uma vez que o super-resfriamento
constitucional é maior para menores gradientes térmicos.

A Figura 5-5 ilustra de forma clara que o nivel de segregacdo nos contornos
celulares é fortemente reduzido apds um tratamento térmico de solubilizacdo, que no caso
do trabalho referenciado foi a 1000 °C. Porém, mesmo apoés a solubilizacdo, ainda ha

resquicios de segregacdo composicional ao longo da microestrutura, mas de forma menos
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intensa. Devido a esses fatores composicionais, a condigdo como fabricada apresenta um
processo de nucleacdo para reversao da austenita antecipado e mais rapido pois conta com
diversos pontos potenciais para nucleacdo, ou seja, pontos de acimulo de discordancias,
maior numero de contornos de baixo angulo, mais contornos de grdo, maia pontos de
micro-segregacao. Todos esses fatores contribuem para uma formacgdo mais rapida dos
nicleos, uma vez que proveem pontos de maior potencial energético para que tal
transformacédo de fase ocorra. Soma-se a isto nicleos pré-existentes de autenita retida para
crescimento da austenita reversa, antecipando a cinética de reversdo, como mostrado na
Figura 3-12. Em contrapartida, a liga solubilizada possui menos deformacdes internas,
menos contornos de grdo e menos micro-segregacdo na microestrutura. Soma-se a isto o
fato de também possuir menos austenita retida. Apesar do estagio de nucleagdo e inicio
de crescimento serem mais rapidos na liga como-fabricada, a condi¢cdo como solubilizada
mostrou uma cinética geral mais rapida de reversao da austenita quando observada a
microestrutura do estagio inicial até sua austenitizacdo completa, o que é mostrado na
Figura 5-2. Isso mostra que, apesar da microestrutura como-fabricada possuir uma
heterogeneidade finamente dispersa devido a MA, ainda assim ha um ponto de limite em
que ha a superacdo em quantidade de austenita da liga solubilizada quando comparada a
como-fabricada.

Em resumo, a condi¢cdo como-fabricada antecipa a nucleacao e inicia o crescimento
de forma mais rapida, porém, a austenitizacdo completa do comeco ao fim ocorre em um
periodo mais curto na liga solubilizada. A Figura 5-3 mostra parte desse efeito. Para
reversdes isotérmicas em temperatura constante como aplicadas neste estudo, até a
temperatura de 650 °C no tratamento térmico ha apenas uma aproximacao de quantidades
de reversdo de austenita entre a condicdo solubilizada e como-fabricado, sendo que esta
altima condicdo permanece com maior quantidade de austenita reversa em todos 0s
tratamentos até 650 °C e durante todo tempo de tratamento, até mesmo depois do
resfriamento. Porém, quando a liga foi aquecida a 670 °C, em temperatura de tratamento,
a condicdo solubilizada superou em quantidade de austenita reversa a liga como-
fabricada. Apds resfriamento, a liga como-fabricada conseguiu estabilizar maior parte da
austenita reversa, superando, entdo, a liga solubilizada em quantidade de austenita
reversa. 1sso se deve ao fato de a austenita reversa da condi¢do como-fabricada conseguir
ser mais enriquecida em Ni do que a liga solubilizada, e esse fato esta correlacionado com
a heterogeneidade da microestrutura oriunda do processamento FSL.

Nos estagios iniciais de crescimento, a austenita reversa vai avancar a frente da
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interface em direcdo & fase martensitica. Para um aguecimento continuo lento até a
austenitizacdo completa, as interfaces tenderdo a possuir diferenca de composicédo
quimica, sendo que 0 processo se baseara no empobrecimento de elementos da martensita
em direcdo a austenita (STEFANESCU, 2015). Um aquecimento continuo
suficientemente lento implicard numa forca motriz de difusdo, a ponto da austenita na
condicdo de equilibrio requerer maiores quantidades de elementos gamagénicos para sua
formacdo quanto menor for a temperatura em relacdo a Ae3 (ou seja, quanto mais perto
de Ae3, menos elemento de liga serd necessario para formar e estabilizar a austenita em
tratamento térmico. Quanto mais longe de Ae3 e mais perto de Ael, mais elemento de
liga serd4 necessario para a reversao). Isso resultard num gradiente composicional na
austenita e na martensita, sendo que a martensita sera empobrecida continuamente, até
atingir a austenitizacdo completa em Ae3 (ou Ac3 num processo fora de equilibrio), onde
a microestrutura nesse instante é de total austenitizagdo, mas com diversos pontos de
heterogeneidade devido a esse movimento continuo e gradual de austenitizacdo se
ignorarmos o efeito da temperatura alta para cada porgdo de austenita formada ao longo
do aquecimento e de possibilidade de difusdo interna dentro da propria fase austenitica.
Para um aquecimento rapido, havera um super-aquecimento atuante como for¢ca motriz
para a difusdo e formacao de fase. Isso causara um enriquecimento menor da austenita e
menos gradual, de forma que, quando completar a austenitizacdo, a liga possuird uma
composicao mais proxima da inicial quando martensitica. No extremo, quando atingir-se
uma velocidade tal qual a interface de crescimento de fase possua a mesma composicéo,
entdo no caso a transformacgéo y«<>a ocorrerd por cisalhamento e ndo mais por difusdo,
mantendo exatamente a composicao inicial (STEFANESCU, 2015). No caso lento, o
potencial quimico da interface é igual, mas a composi¢do na interface € distinta. No caso
rapido, os potenciais quimicos das fases na interface tendem a divergir, mantendo a
composicdo quimica igual. Neste ultimo caso é quando ocorre falta de movimento de
soluto. E isto ocorre quando a transformacdo se da de forma massiva, ou seja, displaciva,
ou em outras palavras, por cisalhamento (CARVALHO et al., 2013a; CONDE et al.,
2019; ESCOBAR et al., 2018).

Uma transformacao que é majoritariamente governada por cisalhamento vai resultar
em comportamentos similares, independente da microestrutura inicial, uma vez que a
microestrutura sera forcada a se transformar devido a uma alta diferenca de temperatura
atuante como forca motriz. Porém, quando o mecanismo de reversdo atuante é

predominantemente por difusdo, a divergéncia de microestrutura inicial ira causar uma
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diferenciagéo na resposta, que € o que foi observado no resultado de Figura 5-2. Para taxa
mais alta de 5 °C/s, o comportamento entre liga solubilizada e como-fabricada quase
coincide em cinética. Porém, para uma taxa mais lenta de 0,167 °C/s, observa-se a liga
solubilizada acelerar em cinética e ultrapassar o teor de austenita da amostra como-
fabricada, proximo aos 50 %. Isso reforca o comportamento diferente de capacidade e
velocidade de reverséo durante o crescimento da austenita.

A estrutura inicial FSL sofre um desaceleramento na reversao a partir de 60 % de
fracdo transformada, justamente devido a heterogeneidade que precisaria ser
homogeneizada para pontos onde haja uma menor concentragdo de elemento de liga.
Aumentando assim a temperatura de forma gradual e lenta, os ndcleos prévios de
austenita retida e novos formados rapidamente comegam a crescer. Quando o estagio de
crescimento passou do inicio e beira o intermediario, grande parte de austenita ja foi
formada, e os nucleos utilizados foram pontos de segregacéao e de maior teor de elemento
de liga. A contraparte desta austenita € uma martensita que possui uma composi¢do em
questdo de elemento de liga abaixo da composi¢do nominal em sua maior parte. 1sso
significa que para a austenita continuar crescendo, existem 2 maneiras: i) haver transporte
(difusdo) de elemento de liga das partes mais internas da austenita para a interface y/a, ou
ii) um incremento de temperatura tal qual exija um menor teor de elemento de liga da
austenita no equilibrio para que mais austenita seja formada na frente de interface.
Quando o aumento de temperatura se der de tal forma que chegue proximo ao da
composicdo na frente da interface, entdo a martensita na frente da interface consegue se
transformar para austenita com pouca difusdo de elementos de forma a enriquecé-la. Esse
estagio ja seria proximo ao final da austenitizacdo, onde sé restaram pequenas ilhas de
martensita depletadas de soluto e ainda assim se transformaréo em austenita ao atingir-se
Ae3. E por isso que a condicdo solubilizada possui uma cinética mais rapida de reversio
austenitica num processo puramente difusivo, porque a liga como-fabricada possui
segregacdo interna que atua “aprisionando” (devido a difusdo lenta) os elementos no
interior da austenita formada no estagio inicial da reversao. Este efeito é observado mais
nitidamente quando se vé a evolucdo microestrutural, como mostrado na Figura 5-6.
Nota-se em (c) que o inicio de reversao da austenita (1 ciclo) ocorre de forma dispersa e
com um inter-espacamento com baixo desvio padrdo, ou seja, 0s nicleos possuem uma
distancia (livre caminho) proximo da média. Num estagio avancado de crescimento (ap6s
6 ciclos) em (f), ja com 81 % de austenita reversa, nota-se que ndo ha um crescimento

macico que consome ou tangencia outras ilhas de austenita. Na verdade, todos o0s
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pequenos nucleos em (c) parecem crescer de forma quase igual e proporcional, gerando
a microestrutura em (g). Em contrapartida, uma liga FSL solubilizada ou fundida
apresenta um mecanismo de reversao um pouco diferente, como mostrado na Figura 5-7,
onde algumas ilhas de austenita crescem mais do que outras, formando blocos ou mesmo

tangenciando e unindo blocos de crescimento austenitico.

Figura 5-6. Analise de EBSD na liga 18Ni como-fabricada submetida a tratamento
térmico ciclico. A imagem mostra resultado de IPF, mapa de banda de
contraste e mapa de fase para as condic¢des de 1 ciclo (a-c) e 6 ciclos (d-f) a
710 °C/1 min.
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Figura 5-7. Evolucdo da reversdo austenitica. De a)-c) liga 18Ni produzida por FSL
submetida a solubilizacdo a 815 °C/30 min adaptado de (CASATI et al.,
2016). Em a) imagem de microscopia ética ap6s solubilizacdo; b) mapa IPF
resultante da analise de EBSD, juntamente com ¢) mapa de fases, mostrando
em rosa a fase austenitica. Austenita reversa numa liga solubilizada
majoritariamente tem sua formacdo em contornos de bloco martensitico. De
d)-f) liga fundida contendo Mn (Fe-0.28C-6.22Mn-1.57Si) mostrando
reversdo austenitica progressiva ao longo de tratamentos térmicos de d) 500
°C; e) 670 °C; f) 670 °C com taxa de aquecimento de 10 °C/s (YANG; WU;
Y1, 2019).

Para a liga FSL solubilizada, sugere-se que a formacao da austenita reversa ocorra
nos contornos de ripa e bloco de martensita (CASATI et al., 2016). Isso leva a admitir
que haja de fato uma distribuicdo quase periddica de elementos de liga, ou seja, uma
segregacdo composicional ndo aleatdria, e que depois de formadas ilhas de austenita, a
difusdo de seu interior, para efeito de homogeneizacdo ou mesmo de expansao de frente
de interface austenitica, ndo ocorre com facilidade. Para taxas de aquecimento maiores,
uma transicdo de transformacdo de fase é esperada, de difusional para displaciva,
diminuindo a dependéncia da difusdo de elementos de liga. Neste quadro, as temperaturas
de superacdo cinética de austenitizacdo foram elevadas entre as condi¢cdes como-
fabricado e solubilizada. Espera-se que para alguma taxa maior que 5 °C/s ndo haja
diferenciagdo cinética caso a transformacdo austenitica se dé de forma completamente
displaciva.

Por fim, nota-se que para uma taxa de aquecimento de 5 °C/s, a transformacéo
inicial de reversdo comeca primeiro na liga como-fabricada, e depois na solubilizada,
sendo que ambas as condigdes finalizam a austenitizacdo completa em temperaturas

muito proximas. Ou seja, 0 campo intercritico de tratamento da amostra como-fabricada
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¢ ampliado quando comparado com a amostra solubilizada (um maior AT entre Ae3 e

Ael do que a condi¢éo solubilizada).

5.2. Objetivo Especifico 2 — Mecanismo de nucleacio e transformacéo a—y

Amostras produzidas no dilatometro para EBSD e MEV
Tratamento intercritico isotérmico

610 °C/10 min
610 °C/30 min Obtencao e comparacdo da
Fabricacao — 650 °C/10 min \ morfologia e mecanismo da
Amostras EBSD e MEV _}evolugéo da austenita reversa
T~ / ao longo do tratamento
Tratamento intercritico ciclico
710 °C/1 min x1
710°C/1 min x2

710°C/1 min x3
710 °C/1 min x6

Caracterizacdo Microestrutural Isotérmica

O resultado da micrografia da liga como-fabricada esta na Figura 5-8. Nota-se que
0 padréo de deposicdo segue 67 ° de rotagdo entre as camadas, 0 que é comum de acordo
com a literatura. Confirma-se os parametros desejadas para a fabricacdo com diametro de
da possa de fusdo de aproximadamente 100 um, e espessura de camada de 50 pum também
observados na Figura 5-8d. O padrdo da microestrutura é tipico de fabricacdo por FSL,
com “pogos de fusdao”, e dentro dessas estruturas a formagdo de células e colunas,
oriundas da solidificacdo direcional tipica deste processamento. A solidificacdo se da
majoritariamente na morfologia celular, onde h& rapida frente de solidificagdo com um
gradiente térmico alto. A Figura 5-9 mostra imagens de microscopia eletronica de
varredura com os detalhes da microestrutura como-fabricada, confirmando todos os
aspectos visualizados nas imagens do 6tico. O aspecto colunar é visivel apenas quando
h& um corte na secdo transversal do crescimento celular, como mostrado na Figura 5-10.
(BERMINGHAM et al., 2020). O padréo colunar ou alongado seriam apenas um corte
transversal das células, como mostrado na Figura 5-10. H& também a formacao de o6xido

de titénio, indicado por anélise de EDS, mostrado na Figura 5-11.
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Figura 5-8. Condicdo como-fabricada mostrando as trilhas da poca de fusdo. Vista
superior (direcdo de fabricagdo) nas imagens a), b) e c); Vista transversal
(direcao perpendicular a de fabricacéo) em d), e) e f). Tamanho de camada de
aproximadamente 50 pm. Feixe do laser incidente de aproximadamente 100

um.
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Figura 5-9. Imagens de microscopia eletrénica de varredura da condi¢cdo como-fabricado
mostrando o padrdo de formacéao de células e colunas.
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Figura 5-10. Padrdo de formacdo de microestrutura oriunda do processo de FSL.
Adaptado de (BAl et al., 2022).
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Figura 5-11. EDS realizado na microestrutura da amostra 18Ni em condicdo como-
fabricada, revelando a presenca e formagéo de 6xido de titanio oriundos do
processamento.
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Figura 5-12. Condig&o como-fabricado mostrando as trilhas da poca de fuséo e detalhes
de limites com MEV, EDS e EBSD. Imagens em a), b) e ¢) séo MEVs
detalhando a microestrutura. Figuras de polo inversas das imagens f) e Q)
referentes a imagem c). Figura g) representa a simulacdo do grdo parental
austenitico prévio de f).

Aspectos detalhados da condigdo como-fabricado séo revelados com imagens do
MEV na Figura 5-12, EBSD e EDS. A Figura 5-12 mostra a microestrutura com
magnificacdo relativa baixa, média e alta, juntamente com analises de EDS e duas figuras
de polo inverso (IPF) a partir de dados de EBSD. A imagem de MEV de baixa
magnificacdo mostra uma microestrutura fina com linhas de limite suaves da trilha da
poca fundida anterior e alguns defeitos, como poros esféricos e particulas. Na ampliacéo
média e alta, uma visdo mais detalhada do contorno da trilha da poca de fusdo,
caracteristicas celulares sdo vistas. As andlises de EDS sugerem falta de homogeneidade
da microestrutura mostrando menor intensidade do sinal de Ti e Mo da espectroscopia ao
longo da faixa de contorno fundido. Apesar da literatura apontar em muitos casos
homogeneidade de composicdo quimica ap6s fabricagédo via FSL, o que parece acontecer
é uma fina heterogeneidade, principalmente nos contornos das pocas de fusdo, o que se
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mostra pelo EDS como na Figura 5-12 d) e €) de andlise de Ti e Mo. A regido de contorno
de fusdo é, em geral, a primeira regido a se solidificar. Na Figura 5-12 f) e g), a andlise
de EBSD mostra a microestrutura contrastante da martensita formada f) e sua simulacéo
do grdo parental austenitico prévio g) (grdo prévio austenitico). Nota-se com esse
resultado que o tamanho médio de grao austenitico fica em torno de 20 um, enquanto a
ripa de martensita apresenta um tamanho medio em torno de 5 um. A microestrutura fina
formada ap6s FSL é resultado de uma alta velocidade de resfriamento, oriunda do
processo por causa da forte extragdo de calor devido o material adjacente. Assim sendo,
uma fina microestrutura é formada, geralmente possuindo estrutura celular (crescimento
perpendicular a direcdo de fabricacdo) perto do fundo da poca de fusdo, aparentando
numa se¢éo transversal estruturas de coluna. A morfologia de solidificacéo, sua direcéo
ocorre pelo caminho onde acontece mais rapidamente a extracdo de calor. Portanto, no
centro da poca, a estrutura celular é oriunda de uma solidificacdo celular perpendicular a
direcdo de fabricacdo. A poca de fusdo tem uma geometria semiesférica, e os crescimento
na periferia ocorre de forma radial, ou seja, em direcdo ao centro da poga de fusdo. Devido
a altos gradientes térmicos nessa regido, a solidificacdo pode ocorrer também de forma
dendritica. Essa relacdo de gradiente térmico (G) e velocidade de solidificacdo (V) esta
mostrada na Figura 5-13, indicando qual serda a morfologia de solidificacdo da
microestrutura em questdo. Essa morfologia do centro e bordas da poca é bem mostrada
na Figura 5-14a e Figura 5-14c. Por isso quando se toma a microestrutura perpendicular
a direcdo de fabricacdo, observa-se, em geral, colunas perto do contorno do fundo e nas
laterais da poca de fusdo, e no meio da poc¢a observa-se células ou células alongadas (com

uma angulagéo de crescimento), assim como visto na Figura 5-14a.
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Figura 5-13. Morfologia de crescimento de cristal em fungdo da concentragdo (Co),
gradiente térmico (G) e velocidade de solidificacdo (V). Adaptado de
(Bermingham et al., 2020).

Low energy boundary theory

Y1
Y2 %3
a, *
Y3
when,
¥1_.....¥2  £]

sina, sina, sina,

then, a1=dz=a3

Temperature gradient
solidification rate

Ry 1, Grax |- Smaller G/R,
Freedom growth

G/R=

R—0, G—max., larger G/R,
Planar growth

Columnar dendrites

Figura 5-14. Analises da evolucdo microestrutural de amostra como-fabricados por FSL:
(@ as morfologias caracteristicas das secfes transversais horizontais
(perpendicular a direcdo de fabricacdo) e verticais (paralelo a direcdo de
fabricacéo); (b) esquema ilustrativo do aporte térmico Qs na amostra, e o fluxo
de calor, ou seja, sentido da extracdo de calor para solidificagdo gerando
cristais celulares e cristais aciculares alongados; (c) as analises esquematicas
e do mecanismo de formag&o das microestruturas na poca de fusdo. (TAN et
al., 2017).

Os tratamentos térmicos que se seguiram a analise microestrutural foram utilizados
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para lancar luz na evolucdo da reversdo austenitica, ou seja, sdo etapas da evolucgdo e
crescimento da fase austenitica, além de se buscar entender o efeito que a microestrutura
como-fabricada final de uma peca produzida por FSL pode causar no processo de reversao
austenitica. Apos a realizacdo de tais tratamentos termicos, foi feita uma analise
microscopica ética. Porém a microestrutura € fina o suficiente para ndo haver distingdo
pos-tratamentos no microscopio 6tico. Imagens de MEV foram entdo obtidas para analise
microestrutural, ainda revelando uma microestrutura fina e os resultados séo apresentados
a seguir na Figura 5-15.

a)v
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SO0 1 1804V | WO 1484 e
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SEM MAG: 128 kx 201

Figura 5-15. Micrografias eletronica de varredura de amostras como-fabricada tratadas
posteriormente de forma isotérmica a: a) 610 °C/10 min; b) 610 °C/30 min; c)
650 °C/10 min.
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A Figura 5-15 mostra a evolucdo da microestrutura em relacdo ao tempo e
temperatura, uma vez que maiores tempos e a transicdo de 610 para 650 °C resultaram
em maior quantidade de reversdo austenitica, a priori em alta temperatura, de acordo com
o resultado obtido pelo DRX mostrado na Figura 5-16. O resultado obtido na Figura 5-15
mostra um engrossamento dos contornos celulares e colunares de como-fabricado para
610 °C/10 min (a) e, posteriormente, de 610 °C/10 min para 610 °C/30 min como
mostrado em b). Ambas as condi¢bes 610 °C de 10 e 30 minutos demonstram um
engrossamento progressivo de tais contornos, sem que necessariamente estes sejam
austenita reversa. H4 uma mudanca de padrdo quando se aumenta a temperatura para 650
°C, onde o padrdo celular e colunar é quebrado, e existe 0 que parece ser uma formagédo

desse padrdo de contorno para além das células e colunas.

DRX in-situ: PETRA |11 - DESY

Neste experimento, amostras de 18Ni fabricadas por MA foram cicladas de 1 a 6
ciclos até 710 °C durante 1 minuto e depois resfriadas para se analisar o comportamento
da austenita e sua evolucao. Isto foi feito para posteriormente analisar a evolucéo ciclo a
ciclo do estado inicial, formacéo, crescimento e estabilizacdo da austenita por meio de
estudos microgréficos. O resultado segue na Figura 5-16, onde em a) tem-se 0 padrdo de
difracdo em anel de Debye-Scherrer do experimento, em b) a especificacdo da difracdo
da martensita e em c) da austenita e possiveis precipitados. Em d) 0 aumento progressivo
da austenita pelo processo de reversdo austenitica no patamar a 710 °C. Entre todos 0s
ciclos nota-se também a perda parcial de austenita ao se resfriar a amostra, confirmando
a formacédo de martensita a cada ciclo. Do primeiro ciclo ao sexto houve uma transicéo
de modo de transformacdo martensitica, sendo que nos primeiros ciclos a transformacao
se mostra mais abrupta, sugerindo-se uma transformacdo majoritariamente displaciva.
Em contrapartida, no 5° e 6° ciclo a queda da fracdo austenitica na Figura 5-16 ¢ mais
suave, sugerindo uma transformacio majoritariamente difusional. E importante notar
também que, a cada ciclo, a austenita fica cada vez mais estavel devido a difusdo de
elementos austenitizantes. Depois de 6 ciclos a fracdo de austenita reversa na amostra se

aproxima de 80 %, perfazendo um tempo total de tratamento térmico de apenas 40 min.
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Figura 5-16. Reversdo de austenita resolvida no tempo de DRX in-situ de 18Ni a 710 °
C/1 min x 6 vezes de ciclo rapido. Em a) imagem de difracdo 2D dos anéis de
Debye-Scherrer; b) detalhes dos anéis de difracdo da martensita; c) detalhes
dos anéis de difracdo da austenita; d) analises de fracdo de fase de austenita,
dilatometria e variagdo de temperatura durante o tratamento de ciclagem com

uma area ampliada detalhada do terceiro pico.

Caraterizacdo Microestrutural Ciclico

Ap0s os resultados de DRX in-situ, realizou-se entdo as micrografias da condicao
ciclada a 710 °C. Na Figura 5-17 tem-se um MEV da superficie sem ataque de reagente
quimico algum, mostrando apenas a morfologia da superficie. Nota-se que, conforme os
ciclos foram aumentando (de a) a d)), hd um aumento da rugosidade. Esse fenémeno é
conhecido como alivio de tensdes superficiais de acordo a literatura (SHIRAZI et al.,
2018) quando se aumenta o numero de ciclos, observada pela deformacéo, livre expansao

e contracdo da superficie na Figura 5-17d, de 6 ciclos, em contraste com a Figura 5-17a.
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Figura 5-17. MEV realizado nas amostras tratadas: a) 710 °C/1 min x1; b) 710 °C/1 min
x2; ¢) 710 °C/1 min x3; d) 710 °C/1 min x6.

Figura 5-18. Imagens de figura de polo inversa (IPF) resultantes da analise de EBSD de
alta resolucdo mostrando colorida a fase austenitica dentro da microestrutura
e sua evolugéo progressiva com ciclos de 710 °C/1 min. Em a) 1 ciclo de 710
°C por 1 min; b) 2 ciclos de 710 °C por 1 min; c) 6 ciclos de 710 °C por 1 min.

A Figura 5-18 mostra a evolucdo da austenita nos ciclos de 710 °C de 1 minuto por

meio das imagens de IPF da andlise de EBSD. Esse resultado fornece um argumento que



100

corrobora com as imagens de MEV na Figura 5-15, a qual sugeria um aparente
crescimento de austenita nos contornos celulares e colunares. O resultado de DRX obtido
na linha PETRA Ill da Figura 5-16 mostra uma quantidade de austenita de 25 % apds 1
ciclo de 710 °C/1 min. Isso significa que um gquarto da microestrutura se torna austenitica.
A imagem de IPF mostra uma austenita reversa muito fina e distribuida ao longo dos
contornos dendriticos e celulares como mostrado na Figura 5-18a. Ja apds o segundo ciclo
(Figura 5-18b), a matriz se torna austenitica, atingindo 55 % de austenita. Nessa
proporcao, a imagem mostra uma quantidade significativa de austenita, dominante sobre
a matriz, e pequenas ilhas cinzas que representam a martensita residual ao longo da fase
austenitica. Apos o sexto ciclo (Figura 5-18c), os grdos austeniticos aumentam e ha uma
dispersdo menor de martensita, ou seja, uma aglomeracao e globulizacdo da martensita,
que a esta altura, devido a segregacdo de elementos de liga, principalmente niquel, da
martensita para a austenita. A martensita empobreceu provavelmente a ponto de ndo
sofrer mais efeito de témpera, ou seja, ndo ha mais a formacédo de martensita, e sim de

apenas ferrita.
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Figura 5-19. Imagens de IPF e de fase mostrando a evolucédo da reversao da austenita em
tratamento térmico ciclico a 710 °C/1 min. As imagens revelam 0s pontos
iniciais preferencias de reversdo da austenita, seguidos de seu crescimento e
dominio sobre a matriz do aco. Tendéncia final de globulizacdo da martensita.
Em a)-b) 1 ciclo; c)-d) 2 ciclos; e)-f) 3 ciclos; g)-h) 6 ciclos.



Area relativa (%)
AN LI
2 & B OB

o

w
&

Razdo de aspecto

a)

]
S

Area relativa (%)

o

o
S

0.05 0.1 0.15
Tamanho de grao

02

102

c)

N}
o

d)

-

o oS
B
S

]
S

Area relativa (%)

Area relgtiva (%)

3]
o

1 2 3 4 5
Tamanho de grao

o
o

2 4 6 8
Razdo de aspecto

o
=}

Figura 5-20. Comparacdo entre 1 ciclo e 6 ciclos em relacdo ao pardmetro de area de gréo
e razdo de aspecto da fase austenita (alongamento de gréo). Em a-b) condicao
de 1 ciclo a 710 °C/1 min; em c-d) condic¢do de 6 ciclos a 710 °C/1 min.
Resultados mostram que para 1 ciclo, ha uma menor razédo de aspecto, ou seja,
grdos menos alongados do que depois de 6 ciclos, devido ao aumento da
austenita e consumo dos grdos menores martensiticos. Ademais, ciclagem até
6x causa um aumento de grdo em comparacdo com 1 ciclo apenas.

A Figura 5-19 mostra um resultado importante em relacdo a formacao e crescimento
da austenita reversa. Nota-se que ha uma forte relacdo da microestrutura oriunda de
fabricacdo FSL em comparacdo com uma microestrutura fabricada por rotas
convencionais. Na Figura 5-19b, nota-se a reverséo fina da austenita nos contornos
colunares e celulares, o que ja havia sido mostrado na Figura 5-18, mas agora com mais
clareza dentro do mapa de fases apenas. 1sso se conclui a partir da Figura 5-20a, condi¢ao
da microestrutura apos 1 ciclo de 710 °C/1 min, formando uma austenita com valor médio
de razéo de aspecto de 2,48. Da Figura 5-20b e Figura 5-20d, nota-se que houve um
aumento da maior razdo de aspecto do mapa de EBSD do valor de 5 para 9,de 1 a 6
ciclos. Ja para uma condicdo solubilizada, ha uma menor formacdo de austenita. Além
disso, devido a solubilizacdo a 1100 °C/30 min, esperava-se crescimento de grdo e uma
provavel nucleacdo da austenita no contorno de grdo ou pontos triplos. Os resultados de
EBSD também mostraram um importante aspecto em relacdo a ciclagem e reversdo da
austenita em se tratando de razao de aspecto (ou seja, relacdo de altura x largura do grao)
e area do grdo apenas da fase austenita. A Figura 5-20 mostra a comparacado de 1 ciclo
(Figura 5-20a-b) com 6 ciclos (Figura 5-20c-d). Nota-se que inicialmente, para apenas 1
ciclo, a austenita reversa possui mais gréos alongados do que poligonais, sendo que 0s

poligonais seriam os de razdo de 1, que representam apenas 5 % dos grdos no mapa
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analisado. Ou seja, isso mostra o qudo forte é o crescimento em regides de contorno de
grdo, analogo a nucleacéo e crescimento de uma fase alotriomorfica, que surge e cresce
na regido de contorno de grdo. Esse fato esta relacionado a estrutura oriunda da FSL,
deixando os contornos de células, pontos de segregacao e deformacao, i.e., regides de alta
energia e, portanto, mais propensos para pontos de nucleacdo e crescimento da fase. Apds
6 ciclos, os resultados sugerem que grande parte dos gréos parcialmente alongados (razéo
de aspecto entre 2 a 4) foram consumidos, coalescendo e formando grédos maiores
(atingindo valores de razdo de aspecto de 6 a 9 como mostrado na Figura 5-20c, e outros
pontos de razdo de aspecto no valor de 2, 0 que pode ser graos menos alongados, como
também pontos de recém nucleacdo, assim como na condi¢do de 1 ciclo, que mostra uma
frequéncia maior nos valores de 1 a 3 na razdo de aspecto. Em relacdo ao tamanho do
grdo, a expectativa era de aumento e todos os resultados de imagem corroboram com o
dado obtido, que ¢é de fato o aumento do grdo austenitico, mas ainda com uma parcela
significativa pequena (de valores de area de grdo de 0 a 1 - Figura 5-20d representando

45 % da area analisada.

Discussao

Verificou-se que ha uma divergéncia no comportamento de transformacao de fase
da martensita para austenita de uma liga solubilizada e como-fabricada. A liga como-
fabricada possui uma nucleagdo mais rapida e antecipada devido as ilhas de austenita
retida resultantes do processo de FSL. Além disso, os contornos celulares de solidificagcdo
rpida proveem micro-segregacdo de componentes que facilitam a reversdo, mostrados
por EDS neste trabalho e em outros da literatura. Este topico mostrard alguns pontos do
mecanismo e morfologia de reversdo de uma liga como-fabricada, bem como a proposta
de um modelo ilustrativo de reversdo dentro da microestrutura.

O presente estudo mostrou a evolucéo da austenita em tratamentos isotérmicos (610
°C/10 min, 30min e 650 °C/10 min) e tratamento ciclado para analisar ciclo apos ciclo
(710 °C/1 min até 6 ciclos). A transformac&o de fase de uma liga como-fabricada pareceu
se basear da nucleagdo da austenita em locais previamente segregados e de maior
deformacdo: os contornos celulares e colunares oriundos do crescimento colunar de
solidificacdo do material. Ademais, a austenita retida também pdde atuar como nucleo
prévio, antecipando o estdgio inicial de crescimento de fase. Essa segregacdo nesses
contornos parece disponibilizar de forma rapida e efetiva os elementos necessarios para

0 enriquecimento local da austenita, criando uma rede de crescimento, que fora
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confirmada pelas imagens de MEV dos tratamentos isotérmicos mostrados na Figura
5-15. A amostra tratada a 610 °C/10 min na Figura 5-15a mostra um desenvolvimento e
engrossamento das ripas e contornos celulares/colunares oriundos da manufatura aditiva.
Em seguida, o aumento do tempo de tratamento térmico de 10 para 30 minutos (Figura
5-15b) mostra um engrossamento ainda maior e subsequente ao dos 10 minutos,
mostrando a formacdo localizada da austenita reversa nos pontos de contorno
celular/colunar. Porém, ao se aumentar a temperatura de 610 para 650 °C, a imagem de
MEV mostra uma microestrutura que comega a romper com o padrdo de engrossamento
dos contornos celulares (Figura 5-15c). E importante frisar que o engrossamento dos
contornos na imagem de MEV n&o necessariamente demonstra que a reversdo da
austenita esteja ocorrendo neste local, nem que o contorno seja constituido apenas da fase
austenitica. Os resultados de EBSD esclarecem onde a formacdo da austenita ocorre, e
mesmo para temperaturas mais altas ainda, como 710 °C, a reversdo austenitica persiste

inicialmente nos contornos celulares, como mostrado na Figura 5-18a e Figura 5-19b.

50 um 50 um

Figura 5-21. Evolucdo da reversdo de austenita ao longo de um tratamento isotérmico.
Fase vermelha: martensita; fase verde: austenita. Setas e linhas azuis indicam
o fundo do contorno da poga de fusdo. Resultado mostra correlacdo da
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nucleacdo e crescimento com a estrutura celular/colunar oriunda da FSL. Em
a) IPF 610 °C/5 min; b) mapa de fase correspondente de (a); ¢) mapa de fase
610 °C/10 min; d) mapa de fase 610 °C/30 min.

A Figura 5-21 mostra o inicio da nucleacéo e crescimento com sua evolucéo ao
longo do tempo para um tratamento isotérmico. Essa imagem mostra, similar ao reportado
na literatura, que a formacao inicial da austenita reversa na liga processada por FSL ocorre
nos contornos da poca de fusdo e nos contornos celulares e colunares da estrutura FSL
(TAKATA et al., 2023). As imagens de mapa de fase mostram também uma formacéo de
austenita mais recorrente no fundo da pocga de fusdo. Isto pode sugerir que, assim como
reportado para ligas com alta velocidade de solidificacdo (CARRARD et al., 1992), uma
rapida solidificagdo com crescimento planar possa ocorrer na regido limitrofe de fuséo do
contorno da poca formada. Para que isso aconteca, um altissimo gradiente térmico tem
que ser imposto, com uma velocidade rapida de solidificacdo, 0 que pode ser atingido
uma vez que é a primeira regiao a se solidificar, e é a regido em contato com material ndo
fundido, o que causa uma extracdo rapida de calor e, assim, elevacdo do gradiente
térmico. Com isso, um solido com alto teor de elementos de liga no contorno de fusédo
seria resultante, com solutos aprisionados na répida solidificacdo. Tal solidificacdo
poderia se dar numa estreita faixa muito proxima ao contorno de fusdo. Para o restante
interno da pocga de fusdo, uma solidificacdo do tipo celular/dendritica dominaria o
processo. Esta morfologia de solidificacdo daria vantagem na reversdo austenitica em
pontos onde existem maior concentracao de soluto, 0 que ocorre justamente nos contornos
celulares de solidificacdo. Esse efeito resulta numa morfologia com uma aparente
periodicidade de inter-espacamento entre os pontos de austenita formada. Em uma ultima
andlise, a distancia do inter-espacamento médio das austenitas deve se aproximar com
didmetro médio das células de solidificacdo. Esse mecanismo diferiria de uma liga
solubilizada ou fabricada por uma rota convencional.

A estrutura de solidificacdo, rejeicdo de soluto nos contornos celulares, formagéo
do contorno de grdo austenitico e formacdo da martensita ao longo do resfriamento é
ilustrado na Figura 5-22. Em seguida, um possivel mecanismo de reversdo da austenita,
para as amostras fabricadas por MA-FSL e tratadas em curtos ciclos térmicos, é proposto

na Figura 5-23.
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Solidificacdocelular Formagdo do contorno de grio austenitico Formagdo da martensita pelo resfriamento

Figura 5-22. Esquema ilustrativo do mecanismo proposto para solidificacdo da amostra
fabricada por MA-FSL. Inicialmente tem-se a formacdo das células de
solidificagdo, que originam posteriormente 0s grdos de austenita, que
englobam diversas células. Dentro do grao prévio da austenita se forma entdo
a subdivisdo da martensita em pacotes, blocos e ripas.

Aguecimento atua na microestrutura Austenitizagdo Microestrutura resfriada, com
de solidificacdo, onde ha rejeicdo de quase completa austenita e martensita
soluto, contorno celular e defeitos
cristalograficos

Microestrutura martensftica
em temperatura ambiente

— Martensita
. Austenita

Figura 5-23. Esquema ilustrativo do mecanismo proposto para reversdo da austenita para
uma liga produzida via MA-FSL de leito de po. A fase rosa indica a martensita
e a fase azul, austenita. Com aquecimento, os solutos rejeitados nos contornos
celulares sofrem a reversdo austenitica, atuando como pontos de nucleacédo
rapida, crescendo e dominando a estrutura. Ao se resfriar, tem-se uma
combinacdo de austenita com martensita em temperatura ambiente.

E importante notar que a formagio da austenita se d4 de forma bem distribuida,
homogénea e finamente dispersa inicialmente. Esse processo se diferencia de uma
austenitizacdo comparada com uma liga solubilizada, uma vez que menos sitios de
nucleacao seriam ativados, € maior crescimento frente ao coalescimento de outros sitios
seria estabelecido, dando resultado numa cinética mais acelerada nos estagios
intermedidrios de crescimento da fase, justamente como mostrados pelo resultados de
dilatometria. Sendo assim, 0 mecanismo comparativo de reversao de ambas as condi¢des,

MA e solubilizada, é proposto na Figura 5-24.
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Figura 5-24. Mecanismo de reversdo esquematico proposto comparando uma liga MA
(microestrutura superior) com a liga solubilizada (microestrutura inferior).

5.3. Objetivo Especifico 3 — Quantificacdo da ductilizacéo e tenacificacéo

Propriedades Mecanicas

Fabricacao
Amostras

N

Tratamento intercritico ciclico Tratamento intercritico isotérmico
710 °C/1 min x1 Tratamento térmico via 480°C/3 h
710°C/1 min x2 Forno resistivo EESC 610 °C/30 min

710°C/1 min x3 650 °C/30 min
710 °C/1 min x4 670 °C/30 min
710°C/1 min x5

710°C/1 min x6 \ /

Ensaio de tracao Ensaio de CTOD

e dureza \ /

Obtencao e comparacao de te-
nacidade, alongamento e
dureza para quantificacdo de
tenacificacao e ductilizagao do
ago.

Os resultados dos ensaios de tracdo sdo mostrados na Figura 5-25 mostrando as
condicOes envelhecida a 480 °C/3 h, revenidas a 610 °C/30 min, 650 °C/30 min e 670

°C/30 min. Nota-se que houve uma tendéncia de queda de resisténcia mecanica e aumento

da ductilidade por meio do aumento da temperatura de tratamento térmico. A tendéncia
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de aumento de ductilidade juntamente com perda de resisténcia mecéanica corrobora com
a variacdo de austenita reversa, sendo que, quando a austenita aumenta, espera-se 0
aumento da ductilidade e consequente queda de resisténcia, e vice-versa. O resultado
obtido anteriormente de DRX de reversdo austenitica no campo intercritico de forma
isotérmica indica a temperatura de 670 °C como o tratamento térmico de maior
capacidade de reversdo austenitica, e o resultado mecanico observado na Figura 5-25 é
condizente com uma microestrutura com alto teor de austenita, uma vez que a condi¢ao
de 670 °C apresentou a maior ductilidade e menor resisténcia mecéanica. Apos
resfriamento a partir da temperatura de 670 °C ha uma perda significativa de austenita
reversa, chegando numa quantidade final de austenita menor do que nas amostras tratadas
a 650 e 610 °C/30 min, como mostrado na Figura 5-3. Porém, mesmo assim, 0s dados de
tracdo mostram uma ductilidade maior para a condi¢do de 670 °C/30 min do que para as
amostras tratadas nas outras temperaturas deste estudo.

Para verificar a transformacdo da austenita de volta para martensita, apds o ensaio
mecénico de tragdo, realizou-se testes de DRX perto e longe dos pontos de ruptura da
amostra de tracdo. O resultado estd na Figura 5-26, mostrando uma maior diferenca de
austenita entre os pontos perto e longe da ruptura para a amostra de condi¢do 670 °C/30
min. Nota-se também que para um ponto distante da ruptura, a condicdo de 670 °C/30
min apresentou maior quantidade de austenita do que as outras temperaturas, 0 que
significa um resultado diferente apds o resfriamento no experimento do DESY, Figura
5-3. Sugere-se que haja uma janela de estabilizacdo da austenita, e que a quantidade, ao
término do tratamento térmico, ndo necessariamente seja a quantidade final de austenita
reversa, visto que amostra foi removida do local de ensaio e sofreu variagdes térmicas.
Com isso pode ter ocorrido mudanca da quantidade de austenita reversa ap0os o tratamento

térmico, o que explicaria a divergéncia de resultados entre a Figura 5-3 e a Figura 5-26.
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Figura 5-25. Testes de tracdo realizados nas condic¢des de tratamento isotérmicos.
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Figura 5-26. Resultado de DRX perto e longe da regido de ruptura da amostra de tracao.

Para a condicdo de ciclagem a 710 °C/1 min também foram efetuados ensaios de

tracdo e o resultado € mostrado na Figura 5-27. O ensaio mostrou um baixo desvio padrao

entre as condicOes de cada ciclo. Nota-se que o pico de resisténcia € atingido na amostra
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de 2 e 3 ciclos, seguido da queda de resisténcia mecanica a partir do 4° ciclo. As amostras
de 1 e 6 ciclos apresentaram as maiores ductilidades. Com base nestes resultados, sugere-
se que a alteracdo de ductilidade e resisténcia mecanica nao estejam somente associadas
ao fator de austenita reversa na microestrutura, uma vez que a amostra de 1 ciclo possui
menos austenita reversa que todas as outras condi¢es, mas apresenta a segunda melhor
média de ductilidade entre as condicdes. Portanto, é necessario que a influéncia dos
precipitados também seja considerada e de grande relevancia, uma vez que a composi¢ao
nominal da liga resulta numa microestrutura inicialmente com alta solucéo solida, e pouco
aporte térmico causa precipitacdo por decomposicdo espinodal. Dessa forma, mesmo
ciclos rapidos de 1 minuto também sujeitam a liga a precipitacdo de intermetalicos.
Portanto, altas porcentagens de austenita ndo resultam necessariamente em alta
capacidade de deformacdo plastica. Resultado similar é encontrado na literatura
(VISWANATHAN; DEY; ASUNDI, 1993), onde se mostra que a reversao austenitica
pode ocorrer junto ou mesmo antes da precipitacdo de intermetalicos, a depender de altas
temperaturas. Além disso, o0 engrossamento dos precipitados juntamente com a reversao
austenitica leva ao aumento de ductilidade e perda de resisténcia mecanica. A Figura 5-28
apresenta os resultados do ensaio de dureza a liga 18Ni tratada em ciclos a 710 °C por 1
minuto, mostrando a evolucdo do comportamento mecanico ciclo a ciclo, bem como para
0 tratamento isotérmico. Para o tratamento térmico de 710 °C, a dureza maxima é atingida
no segundo ciclo, coincidindo com a maxima resisténcia mecanica dos ensaios de tracdo
no segundo ciclo. Para as condicOes de tratamento isotérmicos, 610 °C, 650 °C e 670 °C
por 30 minutos j& se observa uma condigdo super-envelhecida, sendo todos os valores
menores que o valor otimizado de 480 °C/3 h, o qual se mostrou ser o0 pico de dureza. E
resisténcia mecanica. Nota-se também que a dureza da condicdo como-fabricado é
proxima das durezas das amostras cicladas, mesmo com as amostras cicladas
demonstrando um aumento de resisténcia mecanica no ensaio de tragdo apds o segundo
ciclo. Os valores de resisténcia similares ao da condi¢do como-fabricada seria o de 1 ciclo
apenas. Porém, ja com 1 ciclo ha um ganho muito maior de ductilidade, aumentando o

alongamento em 4 mm comparado com a como-fabricada.
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Figura 5-27. Testes de tragdo realizados nas condicGes de tratamento ciclico de 710 °C.
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Figura 5-28. Resultado dos ensaios de dureza Vickers nas amostras de 18Ni tratadas em
ciclos curtos de 710 °C e isotérmicos de 610 e 650 °C. Também é mostrado o
resultado de dureza da condicdo inicial como-fabricado para efeitos

comparativos.
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A Figura 5-29 mostra a taxa de encruamento por deformacéo versus deformacéo
real para cada condi¢cdo. Observando os graficos, exceto o ciclo 4, todas as condicdes
apresentam baixa taxa de encruamento.
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Figura 5-29. Taxa de encruamento das amostras submetidas a ciclos a 710 °C.

A condicédo CF e a de 1 Ciclo (C1) apresentam um plato claro (Figura 5-29 a), e as
amostras de 2 e 3 ciclos apresentaram aumento da taxa de encruamento em pontos de
deformacdo (perto de 0,02) nas regibes detalhadas ampliadas, confirmado o efeito TRIP.
De acordo com a andlise de quantificacdo de fase, os ciclos 2 e 3 possuem 57 e 67 % de
austenita, que parecem ser condi¢cdes que permitem que o efeito TRIP aconteca, mesmo
sem apresentar o bom alongamento geral. O ciclo 4, com 72 % de austenita, ndo apresenta
efeito TRIP nem um bom alongamento. Ciclo 5 e 6, com 0 maior teor de austenita (75 e
82 %) apresentam ganho de ductilidade devido & estabilidade desta fase predominante,
porém sem formacdo de platd ou aumento da taxa de encruamento.

O resultado do ensaio de CTOD esta na Figura 5-30. Nele sdo mostrados também
valores calculados de Kq e integral J a partir do ensaio de abertura de trinca (CTOD),
bem como as superficies de fratura das condicOes ensaiadas. As amostras submetidas aos
ensaios de CTOD foram das condi¢des de revenimento de 480 °C/3 h, 610 °C/30 min,
650 °C/30 min e 670 °C/30 min. O resultado seguiu a mesma tendéncia que o ensaio de
tracdo mostrado na Figura 5-25, com a condicdo envelhecida sendo a menos tenaz e a de
maior temperatura de reversdo a mais tenaz. As imagens de superficie de fratura

corroboram com os dados do ensaio, uma vez que a Unica superficie onde o aspecto é
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mais similar a de uma fratura fragil é a da condicdo envelhecida a 480 °C/3 h. Os
tratamentos intercriticos por sua vez mostram uma superficie mais ductil de fratura, com

formacdo de microvazios e dimples.
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Figura 5-30. Resultado do ensaio de CTOD juntamente com os calculos de Kg, Integral
J a partir dos resultados de CTOD, e suas superficies de fratura. Em a)
resultado no gréafico; superficie de fratura b) 480 °C/3 h; ¢) 610 °C/30 min; d)
650 °C/30 min; e) 670 °C/30 min.

Discussoes
Os ensaios mecanicos mostraram a tendéncia clara de aumento de ductilidade e

tenacidade por meio dos tratamentos que aumentaram a austenita reversa. N&o
necessariamente altos teores de austenita reversa resultaram nos maiores valores de
ductilidade, porém houve uma grande correlacdo entre o teor de austenita e
ductilidade/tenacidade. Isso foi observado em ensaios mecénicos, sendo que houve um
aumento de ductilizacdo de 43% da condicdo 480 °C/3 h para 670 °C/30 min e um
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aumento de tenacidade de ~1600% da condigdo 480 °C/3 h para 670 °C/30 min. Um
aumento de ambas as propriedades era esperada uma vez que a austenita reversa esta
associada com o efeito de maior plasticidade do a¢o, resultando em maiores ductilidades
(RAABE et al., 2009a). Ainda assim, ndo fora reportado, até onde foi possivel pesquisar,
nenhum resultado correlacionando o aumento da austenita reversa com 0 aumento da
tenacidade medida por ensaio de CTOD de uma liga produzida por MA foi encontrado
na literatura, O resultado obtido de DRX em alta temperatura mostra uma maior
quantidade de austenita para o tratamento térmico de 670 °C. No entanto, apos
resfriamento a partir da temperatura de 670 °C ha uma perda significante de austenita
reversa, chegando numa quantidade final de austenita menor do que a 650 e 610 °C/30
min, como mostrado na Figura 5-3. Mesmo assim, os dados de tragdo mostram uma
ductilidade maior para a condigdo de 670 °C/30 min do que para as amostras tratadas em
temperaturas menores. Sugere-se 2 possibilidades para tal resultado: i) maior super-
envelhecimento dos precipitados, causando uma quantidade de precipitados
numericamente menor do que para as amostras tratadas nas outras condigdes, e a0 mesmo
tempo um espacamento inter-particula maior, dando mais liberdade para deformacao
plastica da matriz; ii) menor enriquecimento da fase austenitica em elementos de liga
gamagénicos, produzindo uma austenita reversa menos estavel em comparacdo com as
outras condicGes de tratamento térmico. A literatura mostra que o fator de precipitacao,
morfologia e distanciamento das particulas de precipitados sdo de grande relevancia para
as propriedades mecénicas finais da liga (ABBASCHIAN; ABBASCHIAN; REED-
HILL, 2009; CASATI et al., 2016; DECKER; EASH; GOLDMAN, 1962; SHA; GUO,
2009; VISWANATHAN; DEY; ASUNDI, 1993). O super-envelhecimento causa um
engrossamento significativo dos precipitados, bem como coalescimento, causando um
aumento do espacamento inter-particula, o que confere ainda maior plasticidade ao aco
(VISWANATHAN; DEY; SETHUMADHAVAN, 2005). Apesar da propriedade de
tenacidade ser importante, a literatura sobre a evolugdo da tenacidade em funcdo da
reversao austenitica é escassa, e muitas citacdes de aumento de austenita reversa utiliza
somente envelhecimentos prolongados. Ao se aumentar a temperatura para uma regiao
fora da otimizacdo de envelhecimento, se acelerara o processo de reversao austenitica,
enquanto se perdera a otimizacdo de precipitacdo. A precipitacdo de intermetalicos ainda
ira ocorrer uma vez que a liga 18Ni é muito rica em elementos de liga, e na condicédo de
solucdo sdlida saturada qualquer variacdo significativa de temperatura causa a

precipitacdo de intermetalicos por decomposicdo espinodal (PARDAL et al., 2007;
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SPITZIG; CHILTON; BARTON, 1968; VISWANATHAN; DEY; ASUNDI, 1993).
Para otimizar as propriedades de tenacidade e ductilidade do aco, a austenita reversa
deveria ser consumida durante a deformacdo mecanica, ou seja, permitir que a fase
presente sofresse um acimulo de defeitos em sua regido de maneira a sofrer cisalhamento
e tornar-se martensita por movimento displacivo dos a&tomos presentes no local ou no grao
em questdo (efeito TRIP) (WANG et al., 2015b; ZHANG et al., 2018). Esse fendmeno
desencadearia ndo s6 aumento da tenacidade e ductilidade, como também poderia causar
um ganho de resisténcia no estagio de deformacdo plastica do ago, uma vez que mais
martensita esta sendo formada. Para todos os efeitos, a condi¢do de tratamento térmico a
670 °C/30 min apresentou o resultado mais significativo de que isso de fato possa estar
ocorrendo, mostrado na Figura 5-26, ela apresenta a maior diferenca de austenita antes e
depois do ensaio mecanico de tracdo. Com isso, conclui-se que, ndo somente grandes
quantidades de austenita conferem boa tenacidade e ductilidade, mas uma austenita
reversa capaz de ser consumida ao longo do ensaio mecanico, mesmo numa matriz onde

0s precipitados permitem maior deslocamento de discordancias.
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6.  Conclusdes
Os objetivos especificos tracados desta tese eram os de:

a) Avaliar se o tratamento prévio de solubilizacdo tem efeito no processo de reversao
da austenita

b) Elucidar o mecanismo de nucleacdo e crescimento da transformacdo de fase
martensita-austenita de uma liga de 18Ni fabricada por MA

¢) Quantificar o aumento de ductilidade e tenacidade do aco por meio de
transformac&o pléstica induzida por deformacéo (efeito TRIP) devido ao aumento

de austenita reversa.

Por meio deste trabalho pode-se concluir:

1. O processo de reversao a—y sofre distingdo de comportamento quando aplicado
numa liga como-fabricada por FSL em comparagdo com uma liga solubilizada. A
condicdo como-fabricada fornece uma condi¢cdo com poucos defeitos macros
como bolhas, poros ou trincas, porém com uma maior densidade de defeitos
cristalograficos internos, como maior area de contorno de grédo, discordancias e
micro-segregacéo resultantes da solidificagdo rapida do tipo celular. Estes defeitos
cristalograficos atuam como pontos de nucleacdo da fase austenitica, acelerando
0 processo de transformacdo de fase nos estagios de nucleacdo e crescimento
inicial. llhas de austenita retida previamente obtidas, oriundas do processo de FSL,
também atuam como nlcleos pré-existentes, antecipando o processo de
crescimento da austenita retida.

2. A condicdo como-fabricada da MA-FSL causa um alargamento do campo
intercritico de austenitizagdo do aco devido a sua fina e dispersa micro-
segragacdo, em comparacdo com a condicao solubilizada.

3. A solubilizacdo atua eliminando parte da micro-segregacgéo, austenita retida e
dos defeitos cristalograficos microestruturais, diminuindo pontos de potencial
nucleacdo da austenita. Com isso, 0 estagio inicial, de nucleacdo e crescimento
sofrem um atraso em comparacao a liga como-fabricada.

4. Devido ao processo difusional, a liga como-fabricada sofre uma diminuicéo de
cinética de transformacéo a partir de uma certa quantidade de austenita reversa.
Sugere-se que 0s pontos de micro-segregacdo atuem como fortes retentores dos
elementos de liga, acelerando o estagio inicial de crescimento, mas retardando

0 processo final uma vez que aos poucos vai restando cada vez mais uma matriz
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pobre em elementos de liga do que a composi¢do nominal.

O aumento da austenita reversa ndo estd linearmente relacionado com o
aumento da ductilidade e tenacidade, e causara um aumento da capacidade de
deformacdo plasticidade do a¢o na maioria dos casos, podendo incorrer em
ganhos de ductilidade e tenacidade como vistos no presente trabalho. Ainda
assim, os resultados confirmam que os precipitados possuem uma forte
influéncia no comportamento mecéanico, mesmo com valores de austenita
reversa acima de 40 % na microestrutura.

Uma reversao isotérmica de 670 °C por 30 minutos causou um aumento de 43
% de ductilidade e mais de 1600 % na tenacidade de um a¢o 18Ni produzido
por fusdo seletiva quando comparado com uma condicdo envelhecida padrao de
480 °C/3 h.
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Anexo A

Para averiguar o aquecimento para homogeneizacdo da temperatura alvo nas
amostra, calculos de transferéncia de calor foram realizados. Esses célculos foram
baseados nos principios de transferéncia de calor para se estimar a temperatura real
alcancada nas amostras de tracdo e CTOD. As amostras foram aquecidas num forno
especifico de laboratério por aquecimento via resisténcia interna, que aquece por
conducdo a superficie inferior do forno, e por conveccéo a atmosfera interior. Esse tipo
de caso poderia estabelecer um sistema de calor em regime transitério de sélido finito
caso a resisténcia interna a conducdo nao pudesse ser desprezada. Porém, quando o
nimero de Biot, que correlaciona volume, area, coeficiente de transferéncia de calor (h)
e condutividade (k), € menor que 0,1, pode ser considerado entdo uma transferéncia de
calor de sistema concentrado, ou seja, ocorre uma variacao de temperatura homogénea e
uniforme ao longo do corpo inteiro. Isso se deve por poder desprezar a resisténcia térmica
do corpo por sua condutividade ser mais rapida que a da transferéncia, e por haver uma
quantidade significativa de transferéncia de calor para o corpo devido a relacdo de area

por volume.
_ hv

B =
k-A

Equacdo (2)

Onde B é o nimero de Biot, h é coeficiente de transferéncia de calor, V € o volume,

A ¢é a area exposta para o fluxo de calor, e k é a condutividade térmica do corpo.

T-Tw _ Gt
To-Teo

A relacdo de éarea sobre volume das amostras de tracdo e CTOD s&o
respectivamente 1000 e 537 m#m3. O valor de B para as amostras de tracdo e CTOD
foram respectivamente 0,002 e 0,0036. Esses valores sdo bem menores que 0,1,
confirmando a hipotese de um sistema concentrado.

A amostra inserida no forno recebe transferéncia de calor por duas maneiras: 1- por
convecgdo da atmosfera pela area exposta ao ar; 2- por conducédo da superficie inferior
do forno para a area de contato. Uma vez que a transferéncia de calor pela atmosfera
possui um coeficiente de transferéncia de 10 a 100 w/m?-°C e que o de conducédo chega a

atingir uma média de 700 w/mz2-°C, conclui-se que a fracdo de aquecimento da amostra
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dependerd muito mais do aquecimento por condugédo devido ao contato com a base do
forno do que pela atmosfera. Assim sendo, podemos assumir o valor de coeficiente de
transferéncia de calor de 700 w/m?-°C. Com esse valor, as curvas de evolucdo de

temperatura passam a se comportar como mostrado na Figura Al.

CP Tracdo

300

600
500

300
200

100

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1 12 14 16
t(min)

Figura Al. Curva de aquecimento no tempo do CP de tragdo com temperatura alvo de
710 °C.

Seria necessario 1,4 minuto para atingir 709 °C para a amostra de tracéo.



