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A superliga de niquel 718 é largamente utilizada em diversos setores da in-
dastria, como o nuclear, aeroespacial, quimico e de 6leo e gas. Apesar de suas
excelentes propriedades mecénicas, de temperaturas criogénicas até aproximadamen-
te 650°C, boa resisténcia a corrosdo e a degradacdo quando exposta ao fluxo de
néutrons, estudos visando compreender plenamente a metalurgia fisica da superliga
continuam sendo realizados.

O presente trabalho consiste no estudo da evolugédo das fases encontradas
na microestrutura da superliga 718 quando mantida a 1300°C em diferentes periodos
de tempo, visando a dissolucdo do NbC. A andlise de tal evolucéo foi baseada em mi-
crografias feitas por microscopia eletrbnica de varredura e difracdo de raios-X.
Medidas de tamanho de gréo e o célculo da fragdo de fases formadas durante o trata-
mento térmico foram feitas baseados nas micrografias.

Os resultados evidenciam que em curtos tempos de tratamento térmico ja ha
intensa formacé&o de fase de Laves, permanecendo praticamente estavel até o interva-
lo de uma hora, onde comeca a sofrer degradacdo. Tal degradacao é associada
diretamente ao crescimento dos gréos, reduzindo assim sua area de contornos que
por sua vez, é o lugar preferencial para o acumulo dessa fase. Outro fator diretamente
associado € o comportamento da superliga a temperatura de 1300°C, que se degrada

bastante devido a oxidagéo.

Palavras-chave: Superliga 718, Fase de Laves, Carbeto de niébio, Oxidacdo em altas
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The nickel superalloy 718 is widely used in various sectors of industry, such
as nuclear, aerospace, chemical and oil and gas. Due to its excellent mechanical prop-
erties, from cryogenic temperatures up to about 650°C, good resistance to corrosion
and degradation when exposed to neutron flux, studies aiming to improve its applica-
tions are still being carried out.

The present work is the study of the evolution of the phases found in the
microstructure of superalloy 718 when kept at 1300°C in different periods of time, aim-
ing at the dissolution of NbC. The analysis of this evolution was based on micrographs
taken by scanning electron microscopy and x-ray diffraction. Grain size measurements
and calculation of the phases fraction formed during heat treatment were conducted
based on the micrographs.

The results show that in short heat treatment times there is already intense
formation of Laves phase, remaining stable until one hour, begining to suffer degrada-
tion. Such degradation is directly associated with grain growth, thereby reducing the
area contour which, in turn, is the preferred place for the accumulation phase. Another
factor is directly associated with the behavior of superalloy at 1300°C, which degrades

sorely due to oxidation.

Keywords: Superalloy 718, Laves phase, Niobium carbide, High temperature oxidation
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1. Introducéo

Das indastrias que conhecemos, as dos setores nuclear, aeroespacial e de
6leo e gas sdo as que historicamente demandam maior grau de desenvolvimento nos
materiais utilizados. Este fato se d& justamente pelas condi¢cdes extremas de operagao
de cada uma delas. Com a busca continua pela maior vida util e alta performance dos
equipamentos utilizados nestes setores, 0os estudos sobre os efeitos dos elementos de
liga e do desenvolvimento de rotas de processamento séo realizados até hoje para
adequar a microestrutura, que implica diretamente nas propriedades do material, as

necessidades requeridas para aplicacdes cada vez mais especificas [1,2].

O grupo de materiais que de forma geral é mais adequado as solicitacdes de
temperatura, altas e baixas, ambientes corrosivos, e altas tensdes, é conhecido como
superligas. Estas sdo divididas em superligas a base de ferro, cobalto ou niquel, com
adicOes de outros elementos de liga como cromo, molibdénio, niébio, titanio, tantalo,

tungsténio e aluminio [3,4].

Dentre as superligas, as que mais se destacam sao as de niquel, principal-
mente a superliga 718, comercialmente conhecida como Inconel 718, marca registrada
da International Nickel Corporation (Inco). Esta superliga € responsavel por mais de
50% da producéo das superligas desde sua criacdo em 1959 [5]. A grande utilizacdo
desta superliga pode ser justificada por sua ampla gama de aplicacdes, resultante de
sua alta resisténcia e ductilidade entre temperaturas de -250°C e 700°C. Além disso,
possuem boa conformabilidade e excelente soldabilidade, gracas a maiores adicbes
de nidbio e de ferro, estando menos susceptivel ao trincamento pés-soldagem em re-

lacdo a outras superligas de niquel [6,7].

A superliga de niquel 718 possui matriz austenitica (y), cubica de face centra-
da, e os principais elementos de liga presentes apresentados em ordem decrescente
de teor sdo: cromo, ferro, nidbio, molibdénio, titdnio, aluminio e cobalto. Seu principal
mecanismo de endurecimento é a precipitacdo de segunda fase. As principais fases
precipitadas para fins de ganho de resisténcia sao as fases metaestaveis y' e y". Esta
ultima, quando precipitada de forma coerente com a matriz, se mostra como a principal
fase endurecedora, sendo ainda muito mais relevante em termos de agregar resistén-
cia a liga do que em termos de controle do tamanho de grdo, como demonstrado por
Valle [8].



O presente trabalho tem como objetivo estudar a dissolu¢do dos carbetos de
nidbio (NbC). Estes possuem efeitos benéficos como 0 aumento de resisténcia da ma-
triz e a ancoragem de contorno de grédo, reduzindo o deslizamento entre estes e
favorecendo a resisténcia a fluéncia da superliga. Entretanto, também sao apontados
como fontes geradoras de discordancias e locais preferenciais para nucleacéo de trin-
cas [7]. De acordo com Gao e Wei [9], o NbC ainda pode dar origem a outro tipo de
carbeto quando exposto a temperaturas acima de 700°C, segundo a reacdo
NbC +y — My3Cs + Nig(Al Ti), retirando elementos da matriz e a empobrecendo, redu-
zindo assim sua resisténcia a corrosdo. Além da matriz y, o NbC é uma das poucas

fases remanescentes apoés os tratamentos de homogeneizacéo e solubilizagéo.

Apo6s simulagbes com o software Thermo-Calc®, utilizando a base de dados
TTNI8, a temperatura de 1300°C foi estabelecida como a temperatura ideal para o tra-
tamento térmico de dissolugdo do NbC, seguido de resfriamento em agua. Ainda nos
resultados das simulacdes, potenciais problemas ja eram esperados devido a previsao
de fase liquida resultante da alta temperatura dos tratamentos térmicos, que pretendi-
am avaliar o resultado de sua dissolugdo nas propriedades da liga. As amostras
utilizadas foram recebidas ja termicamente tratadas, submetidas ao processo de solu-
bilizagdo a 1030°C por 2 horas e resfriadas em &agua, seguindo o critério da norma
API6A 718 [10], utilizada na industria de 6leo e gés.

Com a observacdo macroscoépica das amostras apés os tratamento térmicos
foi possivel notar alto grau de oxidacdo, assim como de deformacgdo. Outros proble-
mas foram constatados quando a observacdo foi feita microscopicamente, como a

liquefacdo dos contornos de gréo.

Para a caracterizagdo das amostras foram utilizadas as técnicas de micros-
copia eletrbnica de varredura, espectrometria de raios X por energia dispersiva (EDS)

e difracéo de raios X.

Com os resultados obtidos, observou-se que ao longo do tratamento térmico
houve um aumento no tamanho de grao da ordem de 240% em relacdo ao material
como recebido, devido a permanéncia por longos periodos de tempo em elevada tem-

peratura.

A formacao da fase de Laves foi intensa mesmo para curtos periodos de tem-
po. O principal fato observado foi referente & nucleacdo da fase, que comegou a se
formar tanto nos contornos quanto no interior do gréo, local onde possivelmente esta-
vam localizados os carbetos de nidbio, e com o decorrer do tempo sofreu dissolugdo e

passou a nuclear-se preferencialmente nos contornos de gréo.



A partir de certo periodo de exposicdo, a fracdo de fase de Laves apresentou
reducdo, a qual pode ser explicada pela mudanca de local de nucleacdo da fase para
0s contornos de gréo atrelada ao crescimento deste, gerando assim um maior grau de
concentracdo da fase, visto que ha menos area de contornos. Juntamente com a con-
centracdo nos contornos, o elevado grau de oxidacdao da superliga 718 a 1300°C

contribui para a extrema fragilizacdo observada.

Por fim, obteve-se éxito na dissolucao dos carbetos. Porém, a intensa forma-
cdo da fase de Laves, mesmo para tempos pequenos, associada ao grau de oxidagao
apresentado pela superliga nessa faixa de temperatura mostrou que o tratamento tér-
mico para a dissolucdo dos carbetos de nidbio ndo apresenta nenhuma vantagem sob

o ponto de vista de metalurgia fisica e de propriedades mecanicas.



2. Reviséo Bibliogréfica
2.1. A superliga de niquel 718

Em 1959, a Inco apresentou a hova liga desenvolvida e nomeada como Inco-
nel 718. Baseada na matriz niquel-ferro-cromo, esta diferencia-se das outras
superligas de niquel pela substituicdo de quantidades consideraveis de aluminio e tita-

nio por niébio e também de cobalto e molibdénio por ferro.

Tais mudancas reduziram a temperatura de operacdo dessa superliga, mas
em compensacao diminuiram o custo e melhoraram muito a soldabilidade do material,
propriedade esta que é um problema caracteristico das superligas endurecidas por
precipitacdo que, em geral, apresentam problemas de trincamento por envelhecimento

apos os procedimentos de soldagem.

20(E-3 [T S00H, BOG | O § ligas 200 & 200

Ligas
D5330,
45TH

Liga 214

[ ] Endurecimento por solugiio sdlida [ew] [re] [recd
(::J Endurecimento par predpitacao Lo ] Ler] [me]

Figura 2.1.1 - Desenvolvimento das ligas forjadas e o fluxo de desenvolvimento para a superli-
ga 718 [2].



2.1.1. Principais propriedades e caracteristicas

A Inconel 718 é utilizada em diversos setores da industria devido a sua ampla
gama de aplicagbes. Seja na industria nuclear, por apresentar boa resisténcia a de-
gradacéo induzida pelo fluxo de néutrons [11]. Na industria aeronautica, onde sua rota
de processamento e tratamentos térmicos é esquematizada para manter os graos su-
ficientemente pequenos, aumentando sua vida em fadiga [12]. Ou ainda nos setores
guimicos e de 6leo e gas, sendo solicitados em termos de altas pressées/tensdes jun-
tamente com altas concentragcdes de CO,, H,S, cloretos e outras substancias

corrosivas [13].

Por ter ampla aplicabilidade e ter seu custo reduzido frente a outras superli-
gas, principalmente pela substituicdo de elementos como aluminio, cobalto, titanio e
tungsténio por ferro e nidbio, a superliga 718 é a responsavel por mais de 50% da pro-
ducdo de superligas desde seu desenvolvimento [5]. A Tabela 2.1.1 evidencia a
diferenca de composicdo quimica da superliga 718 frente as outras superligas de ni-
guel. Na Tabela 2.1.2 é possivel observar a faixa aceitavel de cada elemento da

superliga.

Tabela 2.1.1 - Composicdo quimica de superligas de niquel. Adaptado de [14].

Liga/Elemento

(%peso) Ni Cr Co | Mo w Nb | Al Ti | Fe C B
Astroloy 55,0150 | 170 |53 | 00 | 0,0 |40 (35|00 0,06 | 0,03
Cabot 214 75,0160 | 00 |40 | 00| 0,0 |45 [0,0] 25 0,0 0,0
D-919 450|150 | 0,0 (40| 00 | 00 |10 |3,0|270 | 005 | 0,01

Hastelloy G-30 | 42,7 [ 29,5 | 20 [55 | 25| 08 [00 [00][150 [ 003 | 0,0
Hastelloys | 67,0 [ 155 | 0,0 [145] 00 [ 00 [03 [00[ 10 | 00 | 0,009
HastelloyX | 470220 [ 15 [90 [ 06 [ 00 [00 00185 | 01 | 00
Haynes 230 | 57,0 [ 22,0 | 00 {20 [ 140] 00 [03 [00]00 | 01 | 0,0
Inconel600 | 76,0 [ 155 | 0,0 [00 ] 00 [ 00 [00 [00[80 | 008 | 0,0
Inconel 617 | 54,0 22,0 [ 125[90 | 00 | 00 [ 1,0 [03 [ 00 | 007 | 0,0
Inconel 625 | 61,0 [21,5 [ 00 [90] 00 36 [02 [02[25 | 005 | 0,0
Inconel 706 | 41,5 | 16,0 | 0,0 [00 | 0,0 | 29 [ 02 [ 1,8 [40,0 | 003 | 0,0
Inconel 718 | 52,5[190 [ 0,0 [30 [ 00 [ 51 [05 [09[185 [ 004 | 00

Tabela 2.1.2 - Faixa de composi¢édo quimica da liga Inconel 718. Adaptado de [15].

Composigdo quimica em % peso
Ni Cr Fe | Co (Mo |Nb+Ta| Ti Al C Mn Si B Cu
Min. | 50,0 | 17,0 | 12,2 | - |2,8| 4,75 | 0,65 | 0,20 - - - - -
Max. | 55,0 | 21,0 | 24,6 |1,0|3,3| 550 |1,15| 0,8 |0,08|0,35|0,35| 0,1 | 0,30




A resisténcia da liga provém principalmente da precipitacdo da fase y"
(NisNb), de forma coerente com a matriz y, dificultando assim a movimentacdo das
discordancias ao longo do material. O niquel, assim como nos ac¢os inoxidaveis, é um
elemento austenitizante, e como este € a base da liga, sua estrutura cubica de fase
centrada, mantém a matriz y estavel de temperaturas muito baixas, consideradas crio-

génicas, até seu ponto de fusdo, sem transformacao alotrépica.

2.1.2. Fases presentes

Pela complexidade da superliga 718, consequéncia da adi¢cdo de diversos e-
lementos de liga, varias fases podem ser encontradas em sua microestrutura. Parte
destas aprimoram as propriedades da superliga, porém algumas sao extremamente
indesejaveis pelo seu carater deletério. S&o as principais fases da Inconel 718:
[5-7,12,16-22]

° Fase y: E a matriz austenitica & base de niquel, exibindo todas as vanta-
gens da estrutura CFC. Permite amplo teor de elementos em solu¢éo solida, como Fe,
Cr, Co, Mo, Ti e Al, possui alta ductilidade, devido aos seus varios sistemas de desli-

zamento, e ainda €é estavel em toda faixa de temperaturas, pela auséncia de

transformacdes alotropicas.

. Fase y": Na maioria das superligas de niquel € a principal fase endure-
cedora, responsavel pela resisténcia mecanica em elevadas temperaturas. Entretanto,
na superliga 718 ndo é a fase mais efetiva. Sua precipitacdo se da de forma réapida e
homogénea, com uma baixa energia de superficie, na faixa de temperatura de 600 a
925°C. Possui grande estabilidade, pois apesar da rapida precipitacdo, sua taxa de
crescimento é consideravelmente baixa, sofrendo envelhecimento em velocidades len-
tas a temperaturas de cerca de 70% da temperatura de fusdo da liga. Normalmente,
0s precipitados sdo da ordem de 12 a 300 nm e sua fragdo presente na liga gira em
torno de 4%. Sua relacao de orientacdo com a matriz € {100}y // {100}y" e <100>y //

<100>y". Sua estrutura cristalina € CFC e sua formula estequiométrica é Niz(Al,Ti).

. Fase y": E a principal fase endurecedora na superliga 718, intimamente
ligada com o teor de nidbio. Sua precipitacdo ocorre entre 600 e 980°C, de forma ho-
mogénea e, diferentemente da fase y', com baixissima cinética de precipitacdo e
elevada cinética de crescimento em temperaturas acima de 700°C. Sua lenta cinética
de precipitacdo proporciona propriedades diferenciadas a esta superliga, como melhor

conformabilidade e soldabilidade. Esta ultima em particular € uma das propriedades
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diferenciadas que ampliam sua possibilidade de aplicacdo. Devido a lenta precipita-
cdo, € possivel realizar tratamentos térmicos para alivio de tensbes antes que a
superliga seja endurecida, evitando o0 aparecimento de trincas. Os precipitados tém
formato de discos achatados e normalmente medem menos de 30 nm. Seu teor na
superliga € em geral cerca de 15% y". Com o coalescimento desta fase, que ocorre em
temperaturas acima de 700°C, inicia-se a transformacdo para fase 8. Exibe relagdes
de orientacdo com a matriz de {001}y" // {001}y e <100>y" // <100>y, sua estrutura
cristalina é TCC, com parametros de rede a,=0,3624 e c,=0,7406. Sua formula este-
quiométrica é NisNb.

o Fase &: Assim como a fase y", sua férmula estequiométrica € NizNb, po-
rém com estrutura cristalina ortorrémbica. Termodinamicamente estavel, precipita-se
nos contornos da fase y" ou na matriz y. E classificada de acordo com a temperatura
na qual foi precipitada, podendo ser chamada de Opaixa temperatura, qUando formada duran-
te o tratamento de envelhecimento, a cerca de 750°C, ou dgjta temperatura, quando formada
entre 900 e 1000°C, durante o tratamento de solubilizacdo. Quando formada a baixas
temperaturas, apresenta-se quase gue continuamente nos contornos de grao. Ja as de
alta temperatura, caracterizam-se por precipitados coalescidos e esferoidizados. E

uma das fases cuja presenca na liga reduz as propriedades mecanicas.

° Carbetos MC: Nesta superliga, os comumente formados sdo os carbetos
de niébio (NbC) e de titanio (TiC). Possuem estrutura cubica e morfologia tipicamente
globular e presentes preferencialmente nos contornos de grdo. Comecam a se formar

durante a solidificacéo e tém estabilidade até temperaturas préximas a de fuséo.

. Carbetos MgC: Os mais comuns sdo FesMoz;C e FesNbsC, de estrutura
CFC, dispostos aleatoriamente, sendo formados entre 815 e 982°C. S&o encontrados

principalmente em amostras com alto teor de silicio.

° Carbetos M»3Cs: O mais comum é o Cr,3Cs, porém os elementos ferro e
molibdénio podem substituir o cromo. Também possuem estrutura CFC e sua morfolo-
gia é bem diversificada, podendo ocorrer precipitacdo na forma de lamelas, placas,

filmes e globulos. Sua formagéo é associada a reacdo: MC + y = M,3Ce + Y.

. Fases Topologicamente Compactas: Do inglés Topologically Close-
Packed (TCP), estas fases se formam normalmente nos contornos de gréo, proximos
aos carbetos la presentes, e em formato acicular. Sua presenca tem efeitos deletérios

ao material, reduzindo a resisténcia mecanica em elevadas temperaturas e comprome-
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tendo a ductilidade em temperatura ambiente. Com a correta rota de fabricacéo e pro-
cessamento ndo é esperado encontrar tais fases. Porém, caso haja algum problema
nos parametros de fabricacdo, nos tratamentos térmicos ou durante a exposicdo em

temperaturas elevadas, as mesmas podem ocorrer.

o Fase o: Formada quando a superliga é exposta por longos periodos
de tempo na faixa de temperatura entre 540 e 705°C. Sua estrutura cristalina é tetra-
gonal e sua férmula estequiométrica é bem diversificada, combinando os elementos

ferro, cromo, molibdénio e niquel.

o Fase de Laves: Sua estrutura é hexagonal, podendo ser composta
pela combinacdo dos elementos niquel, cromo e ferro, com os elementos niébio, mo-
libdénio e titdnio, na razdo de 2:1. Sua formacdo € mais acentuada nos casos de
maiores teores dos elementos ferro e silicio. E normalmente formada durante a solidi-

ficacdo devido a segregacdo de elementos, principalmente de nidbio. Também é

concebida em processos de soldagem ou em exposigéo a altas temperaturas.

2.1.3. Processamento

Devido a quantidade de elementos constituintes da superliga 718 e sua ampla
gama de aplicacdes, diversas rotas de processamento foram desenvolvidas ao longo
dos anos no intuito de alcancar melhores propriedades e atender a demanda das in-
dustrias por materiais de alto desempenho. As opcdes de processamento Ssao

resumidas pelo fluxograma da Figura 2.1.2.

Os avancos tecnologicos que tiveram maior responsabilidade no sentido de
agregar um nivel de propriedades mecéanicas até entdo ndo alcancadas foram os mé-
todos de fusdo, que passaram a ser feitos a vacuo ou em atmosfera protegida por
gases inertes. De acordo com SCHLATTER [23], um processo de fusédo perfeito deve-
ria ter inUmeras capacidades, sendo impossivel em um mesmo processo real. As

capacidades citadas séo:

e Produzir um material com baixos teores de impurezas, inclusdes e ga-
ses.

e Controlar com precisdo a composi¢ao quimica.

o Realizar as operacdes de refino com agilidade.

¢ N&o contaminar o material, nem pelo contato com a atmosfera, nem

com as partes do equipamento.



e Controlar com precisdo o processo de solidificacéo, evitando segrega-
¢Oes e deixando a microestrutura homogénea.

e Ser eficiente, tendo alta produtividade com baixo custo operacional.

] FUSAO POR
MATERIA s SUCATA/
PRIMA INDUCRO A REFUGO
VACUD (VIM)

LINGOTE ou
ELETRODO
PARA REFUSEO

Y Y

A REFUSAO POR
FPROCESS0S DE REFUS‘AO 'PORO B o ereTROESCORTA PROCESSOS DE
ME'I‘ALUR'GIA ARCO A VACU * > FUNDIGAO
DO PO (VAR) (ESR)

LINGOTE
(SEMI-ACABADO)

Y

PROCESSAMENTO
TERMOMECANICO

h 4

TARUGOS ,
CHAPAS, BARRAS
E FIOS

ENTRUTURAS SOLIDIFICACRO

MONOCRISTAIS

EQUIAXIAIS DIRECIONAL

Figura 2.1.2 - Fluxograma de processamento da superliga 718 [2].

Sabendo da impossibilidade de um s6 processo preencher todos estes requi-
sitos, esse foi separado em etapas, com objetivos diferentes. Para a liga estudada, a
rota normal de fusdo envolve uma ou duas etapas de refuséo e o processo todo tam-
bém é conhecido como tripla fusdo. Este inicia-se com a fusdo a vacuo por inducao
eletromagnética (VIM - Vacuum Induction Melting), seguida da refusao por eletroesco-
ria (ESR - Electroslag Remelting) e por ultimo, da refusédo por arco elétrico (VAR -

Vacuum Arc Remelting) [24,25].



2.1.3.1. Fuséao por indugéo a véacuo - VIM

A fusao por inducdo a vacuo é a primeira etapa e tem por objetivo fazer as a-
dicbes dos elementos de liga, retirar os elementos residuais volateis, além de realizar
as reac6es quimicas de remocédo de elementos, que tem a pressdo como fator funda-

mental, por exemplo carbono, oxigénio, nitrogénio e hidrogénio.

O equipamento é composto basicamente por um cadinho de material refrata-
rio, circundado por bobinas de tubos de cobre, que criam um campo magnético,o qual,
além de gerar calor para o processo de fuséo, ajuda na agitacdo do banho. Os tubos
séo refrigerados por 4gua e a parte externa do forno normalmente é feita de ago inoxi-
davel [17,24].

Além das reacdes citadas e da adicdo de elementos de liga, também séo adi-
cionados célcio e magnésio, normalmente ligados com niquel, para as reacdes de

desoxidacgao e dessulfuraco, respectivamente.

2.1.3.2. Refusdo por eletroescdria - ESR

O produto da fusé@o anterior é utilizado como eletrodo nesta nova etapa, onde
serd refundido através do calor gerado pela corrente elétrica que passa por ele proprio
e pela escéria. Ao ser aquecido e atingir o estado liquido, o eletrodo comeca a gote-
jar, fazendo com que estas gotas passem pelo banho de escéria liquida, onde ocorrem
as reacoes de refino, escorificacdo das inclusdes ndo metalicas e liberacdo da escoria
aprisionada, remanescente do processo anterior. Sendo assim, seu objetivo principal é
homogeneizar a estrutura, deixando-a com sem formacéo de vazios, e reduzir ainda

mais o teor de enxofre [26,27].

Ao passar pelo banho de escoria liquido, as gotas de metal se encontram com
as paredes e base do molde de cobre, que por sua vez é resfriado com agua. Por con-
ta deste resfriamento, inicia-se a solidificagdo do lingote refundido. O metal liquido
sofre separacao da escoria por diferenca de densidade, ficando a camada de escéria

na parte de cima, por ser a menos densa [26].

Apesar do processo acontecer a pressao atmosférica, diferentemente das ou-
tras duas etapas de fusdo, aqui a escoria € quem protege o metal liquido do contato
com a atmosfera, havendo ainda a possibilidade de utilizar gases inertes para garantir

ainda mais essa protecao.
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2.1.3.3. Refuséo por arco elétrico a vacuo - VAR

Sendo a ultima etapa de refusdo do lingote, esta acontece por meio de um ar-
co elétrico gerado entre a poga de fusdo (anodo) e o eletrodo (catodo, proveniente da
etapa de refusdo anterior). Devido ao calor gerado pelo arco elétrico, o eletrodo come-
c¢a a transferir sua massa em forma de metal liquido, que, assim como no processo de
fusao por eletroescoria, comeca a ser resfriado devido a troca de calor feita pelo molde

resfriado a agua.

Esta fase é a responsavel por controlar a estrutura de solidificacéo do lingote,
mais eficiente que a etapa de refusdo por eletroescoria devido a sua maior capacidade
de resfriamento, que permite que a realizacdo do processo de solidificacdo da liga se
dé de forma direcional [27].

Este processo a vacuo, assim como no VIM, é eficiente na retirada de ele-
mentos cujas reac¢des quimicas ocorrem mais facilmente a baixas pressées, além de
também ser eficaz na eliminacdo de outras inclusdes, que podem ser retiradas pelo

processo de flotag&do (na poca de fuséo) [24,25].

Devido sua capacidade de resfriamento, esta etapa € muito utilizada por ligas
metdlicas que sdo sensiveis a segregacao de alguns elementos. Entre elas, a superli-
ga estudada sofre com a segregacdo de niébio, que podem levar a problemas

microestruturais graves no material.

2.1.3.4. Solidificacao

A superliga 718 apresenta grandes dificuldades durante seu processamento,
as quais tem inicio no complexo processo de tripla fusdo e aparecem novamente du-
rante sua solidificacdo. Devido a grande quantidade de elementos quimicos presentes
na superliga, principalmente o niobio, sua faixa de solidificacdo é extensa. Durante a
solidificacdo, devido a diferenca de difusividade dos elementos no sélido e no liquido,
a segregacado passa a ser o maior problema, causando a formagédo de pontos eutéti-

COos.

Conforme o resfriamento ocorre, a solidificacdo do material é dividida entre as
dendritas solidificadas e liquido entre as mesmas, também chamado de liquido inter-
dendritico. Cada porcdo possui sua particdo de elementos, conforme o estudo de
LING et al [28] demonstra.
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Os elementos nidbio, molibdénio e titdnio séo rejeitados para o liquido, assim
como cromo, ferro e o principal elemento da superliga, o niquel, tém a tendéncia de se
manter na porcao sdlida. A segregacdo do niébio € bem mais pronunciada quando
comparada ao molibdénio ou titanio, sendo, portanto, o principal problema relacionado
a solidificacdo na superliga. Como demonstrado na Figura 2.1.3 a composicao do li-
quido chega a conter cerca de 16% em peso de nidbio, quando a composicéo inicial
da liga é de cerca de 5% do mesmo [28]. De acordo com DuPONT et al [29], a Figu-
ra 2.1.4 representa o diagrama de projecdo do liquido durante a solidificagdo da
superliga 718.

Como ja citado, a solidificacdo da superliga se inicia com a cristalizacdo de
dendritas de y, que durante sua formacéo, rejeitam niodbio e carbono para o liquido.
Como pode ser observado pela linha pontilhada na Figura 2.1.4, conforme a solidifica-
cao progride pela trajetoria 1, a composicao do liquido fica cada vez mais enriquecida
em niébio e carbono até que a composicao fique sobre a linha que divide os campos
de y e NbC.

Apos atingir esse limite a solidificagdo continua progredindo, agora seguindo
sobre a linha comum as fases y e NbC, paralelamente a trajetéria 2, empobrecendo o
liguido em carbono devido a seu alto percentual em peso no NbC (cerca de 9,5%),
mas ainda aumentando o teor de nidbio devido a formagéo de y. A formacéo de y +

NbC ocorre até que alcance o ponto de encontro de y + NbC + Laves.

2 20 3
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Figura 2.1.3 - Perfil da composi¢éo do liquido em relagdo ao resfriamento da superliga 718.
Adaptado de [28].
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Figura 2.1.4 - Diagrama Ni-Nb-C modificado, de projecéo de liquido. Adaptado de [29].

A etapa final de solidificagdo consiste na formagéo de y + Laves até que nédo
haja mais liquido, seguindo sobre a linha do diagrama, paralela a trajetéria 3. Ainda é
descrito no mesmo trabalho que, caso haja um teor de carbono alto o suficiente ou um
teor de nidbio baixo o suficiente, a solidificacdo pode acabar na etapa onde o liquido
se solidifica em y + NbC. Entretanto, na maioria das ligas conhecidas isso nao ocorre,

finalizando a etapa de solidificagdo com a formagéo da fase de Laves.

Outro estudo, de KNOROVSKY et al [30], também exibe a solidificacdo da li-
ga ocorrendo da mesma maneira, observada em quatro etapas, como mostra a Figura
2.1.6. Além disso o0 mesmo estudo ainda aborda o tema juntamente com soldagem,
feita pelo procedimento de soldagem TIG (Tungsten Inert Gas) ou ainda GTAW (Gas
Tungsten Arc Welding).

Nessa abordagem a solidificagéo dos eutéticos L — y + NbC e L — y + Laves
€ exibida em micrografias, expondo as morfologias de cada fase. A fase de Laves a-
presenta-se de duas formas, lamelar ou em blocos, j& o NbC, assemelha-se com a
morfologia apresentada também nos acos HP, de escrita chinesa, como exemplificado
na Figura 2.1.7. A fase de Laves também aparece em detalhe na Figura 2.1.8, se for-
mando em placas, mas apresentando morfologia lamelar em seu interior. A morfologia

de escrita chinesa também é descrita em [31].
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L 1:Cristalizagdo das primeiras dendritas de y.
‘ Enriquecimento do liquido em Nb e C.
Y + L 2:Formagéao do eutético y + NbC.

‘[ Empobrecimento do liquido em Nb e C.
(Y+NbC) + L 3:y continua se formando e o liquido

se reenriquece de Nb novamente.

|

: Eutético

I

|

|

|

' Y + L 4: Solidificagéo final na

I T formagéo do segundo

| eutético y + Laves.

[

I

{

{

L (Y+Laves)
Solidificagcao de uma liga livre de intersticiais Eutético

Figura 2.1.5 - Etapas de solidificacdo. Adaptado de [30].

Figura 2.1.6 - Micrografia feita por MEV da zona de fuséo da superliga, mostrando a

presenca de NbC e Laves [30].
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Figura 2.1.7 - Micrografia por MEV em alto aumento mostrando a fase de Laves em

detalhe na zona de fuséo [30].

No estudo apresentado por SCHIRRA et al [32], o efeito da fase de Laves nas
propriedades mecénicas é discutido para as superligas processadas por forjamento e
fundidas por prensamento hidrostatico a quente. O estudo deixa evidente a tendéncia
da formacao de Laves nos contornos de gréo, sendo essa continua ou semicontinua,

dependendo da quantidade formada.

Por se tratar de uma fase extremamente fragil, seu acumulo nos contornos de
gréo enfraquece o material, criando um caminho favoravel para propagacéo de trincas.
As Figuras 2.1.9 e 2.1.10 exemplificam o caminho preferencial através de uma fracto-
grafia do material do processo de forjamento, e uma micrografia do material forjado
por prensamento hidrostatico a quente, respectivamente.
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Figura 2.1.8 - Fractografia por MEV demonstrando falha intergranular através da fase de Laves [32].

Figura 2.1.9 - Micrografia por MEV, evidenciando a propagacéo preferencial da trinca pelos con-

tornos de gréo, decorados de forma semicontinua pela fase de Laves [32].

A formacéo da fase de Laves influenciou de maneira significativa as proprie-
dades de ductilidade, limite de resisténcia e tenacidade do material forjado, tendo
reduzido também sua ductilidade em elevadas temperaturas. Ja no material processa-
do por prensamento, devido a maior formacdo da fase de Laves, todas as
propriedades de tracdo foram afetadas a temperatura ambiente. Além disso, as propri-
edades de resisténcia a fadiga em elevada temperatura também é afetada, pois a fase

concentrada nos contornos ndo sé atua como caminho preferencial para propagacéo
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de trinca, mas como sitio preferencial para nucleacdo da mesma, acelerando o pro-
cesso de ruptura.

Como método de reducado da formacéo da fase, os autores sugerem diferen-
tes abordagens para cada um os diferentes processamentos. Para o material forjado,
a reducao dos teores de ferro e silicio. J& para o material fundido os métodos indica-
dos séo a reducédo do teor de cromo para teores abaixo dos aceitados pela norma, ou

a realizacdo do tratamento térmico de homogeneizacao [32].

2.1.4. Tratamentos térmicos

Os principais tratamentos térmicos utilizados para a superliga 718 sdo os de
homogeneizagéo, solubilizacdo e envelhecimento, sendo o primeiro indispensavel para
a reducdo dos efeitos da segregacao de elementos durante a solidificacdo do material
e dissolvendo também a fase de Laves. A Figura 2.1.11 mostra as faixas de tempera-
tura de realizacao dos tratamentos térmicos, assim como as faixas de estabilidade das
principais fases.

Jé os tratamentos de solubilizagdo e envelhecimento possuem variagbes nas
temperaturas de execucdo, variando de acordo com a aplicagdo onde o material sera

aplicado, como exemplificado na Tabela 2.1.3.

1200 -
1150 -
1100 -
1050 - HIP
1000 -
950

Laves
900 A
850 -+
)
800 -+
MC
Y"

Solubilizagdo Homogeneizagdo

Temperatura (°C)

750 4

700 -+ Envelhecimento

650 -

600 -

Figura 2.1.10 - Faixa de estabilidade das fases e de realizacdo dos tratamentos térmicos.
Adaptado de [33].
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Tabela 2.1.3 - Exemplos de tratamentos térmicos da superliga 718 e suas aplicacdes. Adapta-

do de [2].
Solubilizacéo Envelhecimento Aplicacéo
1066°C por 30 732°C por 3 a 16 horas O-rings em reatores PWR, no setor

nuclear

Onibus espaciais da NASA, otimi-
zados para resisténcia a
fragilizacdo por hidrogénio

718°C por 8 horas + 663°C por

0,
1093°C por 1 hora 8 horas e resfriamento ao ar

1021 a 1052°C entre

1 hora e 2,5 horas 774 a 802°C por 6 a 8 horas Indtstria de Oleo e Gas, sour ser-

vice

Estrutura de gréos refinados, re-
(o] + ’
960°C por 30'a 1 720°C por 8 horas + 2 horoas sultando em maior vida em fadiga
resfriando ao forno + 620°C ; N
hora e tenacidade a fratura em tempera-
por 8 horas ;
tura ambiente

Como detalhado por PATEL e SMITH [7], o tratamento de homogeneizacao é
realizado em diversos ciclos para efetuar a dissolu¢do de fases indesejaveis, assim
como equalizar os gradientes de concentragéo oriundos da solidificacéo, principalmen-

te de nidbio concentrado nas regides interdendriticas.

Devido ao aquecimento do material até cerca de 1160°C, todas as fases sao
solubilizadas, restando apenas nitreto de titanio, carbeto de niébio e a matriz y. Porém,
devido a lenta difusdo do nidbio, maior causador de problemas devido a sua segrega-
cao, a fabricacdo de lingotes de didmetro elevado pode ser economicamente inviavel,
dado o tempo que seria necessario para a realizacdo da homogeneizagdo do mesmo
[34,35].

Na literatura foram encontradas diferentes temperaturas de reacdo de forma-
¢cdo e dissolugdo das fases discutidas no capitulo de solidificacdo do presente
trabalho. A Tabela 2.1.4 mostra os resultados de diferentes autores para as diversas

reacoes.

Em algumas reagfes é possivel notar uma grande faixa de temperatura de
ocorréncia descrita pelos diversos autores. Essa variacdo ou amplitude de valores tem
relacdo direta com a variacao da composicdo quimica das fases, devido a segregacao
dos elementos. Em relacdo a fase de Laves é necessario atentar para a taxa de aque-

cimento do material submetido ao tratamento, visto que € possivel que devido a sua
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composicdo quimica, sua temperatura seja diferente do esperado. Altas taxas de a-
quecimento geram dissolucdo da fase de Laves formando y + liquido, devendo-se

entdo evita-las [36].

Tabela 2.1.4 - Temperaturas de reac&o da superliga Inconel 718 (°C). Adaptado de [37].

Autor Knorovsky Cieslak Fayman Bouse Cao Fomnenti Antonsson

Liquidus ® | 1364 1351 1345 1355 1345 1340 1340
Liquidus " ] - 1316 1330 1315 1330 1337
o 1250
Solidus 1320 1297 1281 1280 - 1240 1230
Solidus ' - ; ; 1240 - - 1075
. 1290 1305 1305
V/NDC 1258 1230 1555 - 1267 1270 -
r 1245 1280 1280
y/NbC - 1257 150 ; 1262 560 1965
y/Laves ? - - - - 1167 - -
r 1155 1160
y/Laves 1198 1185 ;50 1165 1162 1172 1075

*Todos os campos preenchidos com mais de um valor correspondem a faixa de temperatura entre os mesmos.
a = resultado encontrado no sentido do aquecimento

r = resultado encontrado no sentido do resfriamento

Entretanto, para algumas situagdes, principalmente as que envolvem proce-
dimentos de soldagem, ndo é tdo trivial e por vezes impossivel que a taxa de
aguecimento néo seja elevada. Por isso € comum encontrar na literatura problemas

com liquefag&o dos contornos de grdo em materiais como soldados.

Um dos estudos, feito por RADHAKRISHNA e RAO [38], avalia a formacéo da
fase de Laves em amostras soldadas pelos processos de GTAW e feixe de elétrons
(Electron Beam Welding - EBW). Estes dois processos sdo 0s mais citados pela litera-
tura e, na maior parte das vezes diferenciados pelo aporte térmico necessario para

realizacdo da solda, sendo o processo de EBW o mais eficiente.

Devido ao seu menor aporte térmico, a regido afetada termicamente € menor
do que pelo método GTAW, assim, além de receber menor quantidade de calor, tam-
bém experimenta-se uma maior taxa de resfriamento. Além da escolha do processo de
soldagem e seus parametros, 0s autores citam outras pesquisas relacionadas a esco-

Iha de metais de base e adicdo com teores diferenciados, evitando ou reduzindo
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consideravelmente o teor de fase de Laves formada. Quanto a escolha do metal de
adicdo, é aconselhavel que seja com baixo teor de nidbio, ferro, molibdénio e silicio,
elementos previamente citados como favoraveis a formacéo de Laves. Em relacdo ao
metal de base, a substituicdo parcial dos elementos niébio e ferro por tantalo e cobal-
to, respectivamente, sugere a reducdo da formacdo de Laves, e de microtrincas na
zona termicamente afetada, que eram provenientes da contracdo do liquido formado.
A Figura 2.1.12 mostra a sequéncia de trincamento e formacao de fase de Laves tam-

bém descrita em [29].

Soldage Soldagem Tensao Resfrlamento
Aquemmento AqueCImento Provenlent
da soldagem

NbC nos NbC enriquece NbC ¢ substituido ~ Abertura da Transformag&o do

contornos a matriz em Nb pelo liquido e se microfissura liquido em fase de

de gréo Cau~sand0_a_ espalha ao longo no liquido Laves ao longo da
fusado eutética dos contornos microfissura

Figura 2.1.11 - Mecanismo de trincamento por liquagéo na zona termicamente afetada para a
superliga 718. Adaptado de [29].

Assim como a formacdo da fase, os tratamentos de homogeneizagdo pos-
soldagem e seus efeitos sdo discutidos em [29]. Os autores atentam para a temperatu-
ra de tratamento, evitando rapidas taxas de aquecimento, e buscando muitas vezes
somente dissolver a fase de Laves, mesmo que o niébio ndo seja totalmente homoge-

neizado, devido a questdes de viabilidade econémica.

Outra preocupacao é a temperatura para a solubilizacdo, que deve ser contro-
lada com preciséo, j& que para temperaturas acima de 1040°C a fase 9, responsavel
pela ancoragem dos contornos de gréo também é dissolvida, causando assim cresci-
mento do grdo. Além disso, para tratamentos térmicos acima de 1063°C, outro
problema de segregacéo ocorre, desta vez de boro, aumentando a susceptibilidade a

trincas na zona termicamente afetada.

Como descrito em [29], o crescimento dos gréos gera reducdo da area de
contornos, aumentando entdo a concentragdo das tensdes em pontos triplos de con-
tornos de grao, que sdo normalmente pontos de nucleagdo de trincas. Também devido

a menor area de contornos, as fases formadas nesses sitios tendem a se formar de
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maneira continua, a exemplo da fase liquida ou Laves, aumentando significativamente

a susceptibilidade ao trincamento do material.

A Figura 2.1.13 demonstra, de forma grafica, o histérico térmico usual de ma-
teriais soldados e envelhecidos. Vale ressaltar que diversas ligas endurecidas por
precipitacdo sofrem com o envelhecimento durante o processo de soldagem
(Strain-Age Cracking), porém, devido a lenta cinética de formacéo da fase y", prati-

camente inibe tal problema na superliga de niquel 718.

Soldagem Tratamento térmico pos-soldagem
! \ / e N

Tensao residual

Temperatura

+
envelhecimento

— Trinca Solubilizagio

N
’// Faixa de temperatura//
/para envelhecimeto Envelhecimento
S LSO

Tensao N
resudual

-~

AN

N

Tempo

Figura 2.1.12 - Histdrico térmico das superligas de niquel para processos de soldagem e trata-

mentos térmicos poés-soldagem. Adaptado de [29].

2.1.5. Oxidagdo em altas temperaturas

Devido a sua composicdo quimica, a superliga de niquel 718 é reconhecida
por possuir boa resisténcia a oxidacdo, mesmo em elevadas temperaturas. A protecao
do material ocorre devido a formag¢do de uma camada de 6xido superficial, normal-
mente de aluminio (Al,O3) e cromo (Cr,03), impedindo que o processo de corrosédo
continue ocorrendo em direcdo ao interior do material. Esse processo é conhecido
como corrosao seletiva, entretanto, o local deve ter as concentracfes necessarias de
aluminio ou cromo para que ocorra da forma desejada. Dessa forma, na maioria dos
casos de oxidacao em altas temperaturas das superligas, a regido oxidada é aquela
empobrecida dos elementos cromo e aluminio, e também onde apresentam-se os car-

betos, e especificamente para a superliga 718, para o NbC [39].
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O estudo de SHIMADA e INAGAKI [40] descreve o NbC como fator decisivo
no processo de oxidagao intergranular da superliga. O desenvolvimento dos experi-
mentos foi realizado entre 420 e 600°C, com pressfes parciais de O, variando entre 4
e 16 KPa. O grau de oxidacéo (a) foi aferido pela diferenca de massa das amostras de
NbC. No estudo os autores descrevem dois 6xidos, o NbO e o Nb,Os, sendo este Ulti-

mo o considerado o principal causador do fendbmeno de oxidacao intergranular.

J4 GREENE e FINFROCK [41] estudaram a oxida¢do da superliga 718 em
elevadas temperaturas, estas muito mais préximas as do presente trabalho. Os expe-
rimentos foram feitos entre 700 e 1350°C, onde os resultados foram divididos em trés
estagios. O primeiro, chamado de baixa temperatura (700 a 950°C), onde ocorre as
amostras se comportaram como passivadas apds um periodo de oxidagédo. O patamar
chamado de intermediario (900 & 1350°C), onde o processo de oxidacao era limitado
pela difusdo, tendo se comportado de forma parabdlica. E o dltimo estagio, chamado
de regime de alta temperatura (acima de 1300°C), onde as amostras apresentaram
oxidag&o muito acelerada e deformagéo.

Para todas as outras amostras acima de 1300°C foi observada a presenca de
pds de 6xido, assim como uma camada de 6xido densa e rugosa aderida nas superfi-
cies das amostras, protegendo assim o interior do material. Nessas temperaturas, a
aceleracdo do processo de oxidagdo cresce de maneira assintética, sugerindo o limite
inferior para oxidacdo catastréfica da superliga 718, como demonstrado na Figura
2.1.14 e na Tabela 2.1.5.

Neste Ultimo regime, os autores descrevem que os dados experimentais da
amostra tratada a 1341°C é descartada pelo altissimo nivel de degradacéo da superli-
ga, relatando deformacdo da amostra em relacdo ao seu proprio peso, intenso
desprendimento da camada de éxido durante o resfriamento da amostra, demonstran-

do evidéncias de liquefacdo e formacéo de vazios.

Tabela 2.1.5 - Dados experimentais de GREENE e FINFROCK. Adaptado de [41].

Temperatura Temperatura Am/A Tempo de oxidagao Kpb

(K) (°C) (mg/cm?) (s) (mg%cm® . s)
1474 1201 4,778 79,5 x 10° 2,87 x 107
1486 1213 5,737 80,0 x 10° 4,11 x 10™
1514 1241 7,737 82,5 x 10° 7,26 x 107
1539 1266 8,774 83,7 x 10° 9,20 x 107
1557 1284 10,734 79,5 x 10° 1,45x 1073
1576 1303 34,467 82,5 x 10° 1,44 x 1072
1591 1318 30,839 80,7 x 10° 1,18 x 1072
1598 1325 36,982 80,7 x 10° 1,69 x 1072
1614 1341 194,205 80,7 x 10° 4,67 x 107"
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Figura 2.1.13 - Diferentes patamares de oxidacao da superliga 718. Adaptado de [41].

3. Materiais e Métodos

3.1. Material

O material utilizado no presente trabalho foi uma chapa da superliga 718, com
dimensdes de comprimento, largura e espessura de 100, 60 e 4 mm , respectivamen-
te. A chapa foi fornecida na condicdo solubilizada a 1030°C durante 2 horas e

resfriada em &gua ao fim deste periodo.

Tabela 3.1 - Composicdo quimica da corrida utilizada para a fabricagao do lingote que deu ori-

gem a chapa utilizada chapa utilizada.

Ni Cr Fe Nb Mo Al Ti
53.7 18.1 18.1 5.15 3.03 0.47 1.01
Co Mn Si C S P Cu

0.13 024 0.09 0.053 0.002 0.005 0.006
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As amostras foram usinadas a partir dessa chapa, do corte a disco realizado
no Laboratorio de Aulas Praticas e Metalografia do Departamento de Engenharia Me-
taltrgica e de Materiais (DEMM/UFRJ), pelo equipamento Arocor 80, da marca Arotec.
Os cortes foram executados na presenca de liquido refrigerante para que ndo houves-
se potencial elevacdo da temperatura das amostras durante o procedimento. A
geometria final das amostras fabricadas foi de prismas de base quadrada com aproxi-
madamente 12 mm de lado e a mesma espessura da chapa inicial, 4 mm. A Figura 3.1

ilustra de forma esquematica a usinagem das amostras.

Figura 3.1 - Imagem esquemaética da usinagem das amostras utilizadas.

3.2. Tratamentos térmicos

Para o calculo da temperatura ideal de tratamento térmico foi utilizado o soft-
ware Thermo-Calc®, instalado em um dos computadores de simulacdo do Laboratério
de Propriedades Mecénicas do DEMM/UFRJ. Foi utilizada a base de dados TTNIS,

identificando a temperatura de 1300°C como a ideal para a dissolug¢éo dos carbetos.

O tratamento térmico foi realizado em diferentes tempos, a fim de estudar o
comportamento da microestrutura do material em fungdo do mesmo. Os tempos utili-
zados foram de 1, 5, 15, 30, 60,120, 240 e 480 minutos.

Os tratamentos térmicos foram realizados no forno AN1509 da marca ANA-
LOGICA, do Laboratério de Sintese de Materiais Ceramicos do DEMM/UFRJ, com as
ferramentas e EPI's emprestados pela equipe do Laboratério de Tratamentos Térmicos
do DEMM.

O procedimento de colocacédo das amostras no forno so foi feito apds a esta-
bilizacdo da temperatura a 1300°C. Da mesma maneira, a contagem do tempo de
tratamento foi iniciada somente quando a temperatura do forno foi reestabilizada na
mesma temperatura, devido a abertura para colocacdo das amostras. A retirada das
amostras era feita diretamente do forno para agua a 25°C, garantindo o resfriamento

rapido das mesmas.
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Nenhum dos tratamentos térmicos foram feitos simultaneamente, a colocacéo
de uma amostra s era feita apds a retirada da anterior, evitando assim oscilacdo na
temperatura do forno durante a realizacdo do procedimento. Ainda para garantir que
todas fossem aquecidas da forma mais semelhante possivel, uma vez que foram posi-

cionadas no centro do forno.

3.3. Preparacédo metalografica

A preparagéo das amostras se deu pelos processos de lixamento e polimento,
seguidos de ataque quimico ou ndo. Antes de tais etapas, as amostras foram embuti-
das com baquelite condutora, cedida pelo Laboratério de Microscopia Eletrénica do
DEMM, utilizando o equipamento PRE30Mi, da Arotec, localizado no Laboratério de
Aulas Praticas e Metalografia do DEMM/UFRJ.

A etapa de lixamento foi feita com lixas de carbeto de silicio com mesh de
100, 200, 300, 400, 600, 1200 e 2500, rotacionando a amostra em 90° a cada troca de
lixa. Em seguida a etapa de polimento com pasta de diamante de granulometria de 6,
3 e 1 um. Ambas etapas foram realizadas em equipamentos Aropol E, também da Aro-
tec.

3.4. Microscopia eletrénica de varredura (MEV)

A técnica de microscopia eletrdnica de varredura foi escolhida para melhor
observacao e identificacdo das fases presentes. As imagens foram feitas pelo equipa-
mento JEOL JSM 6460 LV, do Laboratério de Microscopia Eletrdnica do DEMM/UFRJ,
e foram feitas nos modos de elétrons retroespalhados e elétrons secundarios, com

diversos aumentos.

Também foi utilizado o modulo de Espectroscopia por Dispersdo de Energia
(EDS), NORAN System Six 200, que funciona conjuntamente ao MEV para identificar

guimicamente a matriz e as fases observadas, de forma semi-quantitativa.
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3.5. Difragéo de raios-X

Andlises de difracdo de raios-X foram feitas para todos os tratamentos térmi-
cos realizados, utilizando o equipamento XRD 6000, da marca Shimadzu, do
Laboratério Multiusuério de Caracterizacao de Materiais do DEMM. As analises foram
realizadas com o objetivo de verificar e acompanhar a presenca das fases no material.

Os parametros utilizados nas andlises foram os mesmos para todos os tem-

pos de tratamento, como descrito na Tabela 3.1.

Tabela 3.2 - Pardmetros utilizados nos ensaios de difracdo de raios X.

Veloci
Voltagem  Corrente . Modo de elocidade Intervalo de
Alvo Amplitude de varre-
(kV) (mA) varredura amostragem
dura
C(zb(;‘; 30 30 10°-80°  Continua  2°/min 0,02°

As analises tiveram como objetivo corroborar os resultados observados nas
imagens feitas por MEV e ainda mostrar a formacédo ou dissolu¢cdo de outros compos-

tos ndo facilmente visualizados.

Os dados foram tratados posteriormente no software OriginPro8.5, diminuindo
ruidos, separando picos muito proximos (deconvolugéo), que pode dar margem a in-
terpretacdo equivocada de apenas um pico, e alguns outros ajustes para melhor

apresentacao dos resultados.

3.6. Medidas de tamanho de gréo e fracdo de fase

As medidas de tamanho de grdo foram feitas a partir das imagens adquiridas
pelo MEV, sendo que as imagens utilizadas foram sempre na magnitude de 100x e no

modo de elétrons retroespalhados, para ambas as medicoes.

Para cada amostra, cinco campos escolhidos aleatoriamente foram utilizados
para medicdo de tamanho de gréo e fracdo de fase, sendo a média destas medi¢des

apresentada como resultado, seguida de seu respectivo desvio padrao.

As medicdes de tamanho de grdo foram realizadas pelo método de Heyn,
descrito na norma ASTM E112 [42]. O método consiste na aplicacdo de uma malha de
um comprimento conhecido, neste caso a malha € composta por trés circunferéncias

concéntricas. Essas circunferéncias devem ser cruzadas por duas linhas retas, que se
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cruzam no centro dos circulos, devendo ser também, proximas as diagonais "imagina-
rias" da imagem, dividindo as circunferéncias em 4 partes, como exemplificado na

Figura 3.2.

Uma vez conhecido o comprimento das linhas da malha, é necessario realizar
a contagem dos interceptos das mesmas com 0s contornos de grdo da forma correta.
Apbs a contagem dos interceptos, deve-se dividir o nUmero de interceptos pelo com-

primento total da malha para obtencéo das medidas de tamanho de grao médio.

Tal procedimento foi feito utilizando o software Image J, tanto para o reprodu-
¢do da malha, quanto para a contagem dos interceptos, sendo esta Ultima feita de

forma manual.

O mesmo software foi utilizado para fazer a medi¢gédo da fracdo de fase encon-
trada em cada amostra. Por métodos de processamento de imagem onde é possivel
destacar uma parte da imagem em relacdo a outra, o software consegue calcular a

guantidade percentual que fase selecionada representa. O processo € exemplificado

na Figura 3.3.

! ¢ 2 ] O IR A
(@) (b)
Figura 3.2 - Exemplo de processamento de imagem. (a) imagem original e (b) imagem proces-
sada sobreposta pela malha utilizada para a contagem dos interceptos.
’ ¢ y L4 "‘.-._ // . < '., ‘ -
‘-. . Iy N = .\(

. ...

(@)
Figura 3.3 - Exemplo de processamento de imagem. (a) imagem original e (b) imagem proces-
sada destacando a fase na cor preta, ocupando aproximadamente 19% da area da imagem.
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4. Resultados e Discussao

4.1. Microscopia eletrénica de varredura

Através da microscopia eletrénica de varredura foi possivel observar a micro-

estrutura do material estudado, assim como sua evolugéo.

Mesmo para 0s tempos mais curtos de tratamento, 1 min e 5 min, foi possivel
observar a formacao da fase de Laves, nucleando em locais mais ricos em niébio. Nas
Figuras 4.1 e 4.2 é possivel observar que sua nucleagao se d& tanto nos contornos de

grao quanto no interior dos mesmos.

somEhe D

= 3
s L AT - .
U oSSR

(b)

Figura 4.1 - Micrografias por MEV da amostra tratada termicamente por 1 min nos aumentos de
(a) 100x e (b) 500x.
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S8mm COPPE

(b)

Figura 4.2 - Micrografias por MEV da amostra tratada termicamente por 5 min nos aumentos de
(a) 100x e (b) 500x.

Apesar do curto intervalo de tempo ja é possivel observar um movimento em
relacdo ao local de nucleacédo, que se torna preferencial nos contornos de gréo. Além
desta formacao preferencial, pode-se observar melhor nos tempos de 15 e 30 min que
a aglutinacao de algumas particulas, formando assim uma particula maior, se mostrou

mais favoravel, como pode ser visualizado nas Figuras 4.3 e 4.4.
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COFPE

Figura 4.3 - Micrografias por MEV da amostra tratada termicamente por 15 min nos aumentos
de (a) 100x, (b) 500x e (c) 1000x.
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Figura 4.4 - Micrografia por MEV da amostra tratada termicamente por 30 min no aumento de
100x.

Para tempos de tratamento térmico superiores a 60 min o processo de nucle-
acao nos contornos ou aglutinacdo em pontos no interior do grao se mostra completo.
A partir de 30 min sendo termicamente tratadas, as amostras jA comegcam a mostrar
sinais mais fortes de oxidacao, que a principio foram tratadas como ma preparacdo
das amostras. Posteriormente, apos a repreparacao metalografica das amostras e e-
xecucdo de banho ultrassénico em alcool isopropilico, confirmou-se que realmente

eram sinais de oxidacgéao.

Nas amostras termicamente tratadas por 60 min é possivel observar a forma-
¢do de uma espécie de rede no interior do grao, devido ao coalescimento da fase de
Laves. Tal morfologia é exemplificada na Figura 4.5 juntamente com imagens em mai-
or magnitude, mostrando que conforme descrito na literatura [30] ha nova formacgéo da
estrutura do NbC na morfologia de escrita chinesa, Figura 4.5 (c), encontrada também

em acos HP.
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Figura 4.5 - Micrografias por MEV da amostra tratada termicamente por 60 min nos aumentos
de (a) 100x, (b) 500x e (c) 1000x.
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Ainda sobre a morfologia da fase de Laves, é possivel observar sua formacao

de modo lamelar na Figura 4.6, imagem (b), como descrita em [30].

XZ. Beg

(b)

Figura 4.6 - Micrografias por MEV da amostra tratada termicamente por 60 min nos aumentos
de (a) 2000x, detalhando o NbC na morfologia de escrita chinesa, semelhante a observada em

outros materiais, e (b) 3000x, detalhando a morfologia lamelar da fase de Laves.
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Também para o tempo de 60 min € possivel notar que, nas imagens (b) e (c)
da Figura 4.5, existe um tom de cinza mais claro, devido principalmente ao maior teor
de nidbio, que se mostra presente nas interfaces matriz/Laves, sendo sua topologia
diferenciada em relagdo a matriz. Esse efeito se mostra mais intenso nas amostras
tratadas termicamente por 480 min, como exemplificado na Figura 4.7 e analisado com

a técnica de EDS na Figura 4.8.

(b)

Figura 4.7 - Micrografias por MEV da amostra tratada termicamente por 480 min nos aumentos
de (a) 100x, (b) 2000x pelo método de elétrons secundarios, destacando algumas regides com
diferenca tololégica com o auxilio de setas.
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Figura 4.8 - EDS feito em diferentes regides da amostra termicamente tratada por 120 min. Magnificacao de 2000x.

Tabela 4.1 - Analise semi-quantitativa da composigao quimica.

Ti Cr Fe Ni Nb Mo
Ponto 1 0.87 11.04 10.37 46.55 27.11 3.44
Ponto 2 1.09 15.50 14.79 54.27 10.03 3.75
Ponto 3 0.63 17.52 17.20 54.76 6.30 3.59
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A gradual variacdo de composi¢cao quimica exibida na Tabela 4.1 é explicada
em [29] pelo fenbmeno chamado de liquacao constitucional, onde no caso do presente
trabalho, a particula rica em nidbio, devido ao aguecimento, gera uma regido reativa,
que possui uma composicdo quimica proxima do eutético. As Figura 4.9 e 4.10 expli-

cam graficamente o processo de liquagao constitucional.

Quando a liga de composicao C,, a matriz a de composicdo C,, e a particula
AxBYy, sdo aquecidos rapidamente da temperatura ambiente T; até a temperatura T,, a
particula comeca a reagir com a matriz. Sendo geralmente o equilibrio mantido na in-
terface entre a matriz e a particula, a interface pode ser representada pelo ponto "b",
sobre a linha solvus, existindo agora um gradiente de concentracdo, que aumenta o

teor de B da matriz.

Conforme o aquecimento progride até a temperatura T., a composi¢do da in-
terface se desloca ao longo da linha solvus até chegar no ponto "c", o ponto eutético
do diagrama, estando entdo a composic¢éo do liquido que agora envolve a particula,
no ponto "d". Com o continuo aguecimento até T, mais liquido se forma no sistema,
sendo este de composicdo exemplificada no ponto "g", assim como a composi¢ao da
inteface no ponto "f", e a da matriz no ponto "e". A elevacao prevista na imagem (d) da
Figura 4.10 ocorre devido ao teor de B na matriz ter sofrido uma queda, pois apés o

aguecimento até Ts, a solubilidade de B em A decai novamente.

Solidus
'\\< ABy+L
E ______ | g — T3
2 a
|- - Te
g | //_ _______________________________________________________________________
E b TZ
|_
= Solvus o + AxBy

P e — - T1

A Co \\ Ca Composigao, %B AxBy

Figura 4.9 - Diagrama utilizado para descrever a liquagéo constitucional. Adaptado de [29]
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Figura 4.10 - Imagem esquematica do mecanismo de liquagdo constitucional. Adaptado de [29].

Ainda sobre a liquagdo constitucional, RADHAKRISHNAN e THOMPSON
[43], descrevem mais uma morfologia da liguacdo do NbC, em forma de estrela como
ilustrado na Figura 4.11. Esta é mais complexa do que a anteriormente apresentada,

principalmente por envolver o equilibrio das trés fases.

Figura 4.11 - Liquac&o do NbC em forma de estrela. Adaptado de [43].

37



A amostra tratada termicamente durante 480 min apresentou grau elevado
de oxidacéo, soltando placas de 6xido durante o resfriamento em agua. Na Figura 4.11
pode-se observar a formag&o de um filme, que n&o protegeu o interior do material.
Como pode ser observado na Figura 4.12, com o acumulo da fase de Laves nos con-
tornos de gréo e a agdo dos mecanismos de oxidagdo, houve oxidacao localizada nos
contornos, gerando desplacamento dos mesmos, dada a fragilizacdo do material.
Também é possivel notar que o grau de dano causado pela oxidagdo cresce com a

proximidade da superficie exposta a atmosfera do tratamento.

"z,eku, : xaaa 59 M COPPE

Figura 4.12 - Micrografia por MEV da amostra tratada termicamente por 480 min no aumento

de 300x. Formacgéo de filme de éxido na interface com a baquelite.
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Figura 4.13- Micrografias por MEV da amostra tratada termicamente por 480 min nos aumentos
de (a) 50x e (b) 100x.

39



BIC 000 Mag WOx WD 1284

e A
P
-~

“Zoy /%64
' . g o -

1900 ™~

Figura 4.14 - Evolucao da microestrutura durante o tratamento térmico. Micrografias por MEV
no aumento de 100x, na sequéncia: (a) material como recebido, (b) 1min, (c) 5 min, (d) 15 min,
(e) 30 min, (f) 60 min, (g) 120 min, e (h) 480min.
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4.2. Difragéo de raios X

A técnica de DRX foi utilizada de maneira complementar as micrografias fei-
tas por MEV para avaliar a evolu¢cdo da microestrutura do material ao longo do

tratamento térmico.

Para a indexacdo dos picos encontrados, foram utilizados alguns estudos
[44,45], além da utilizacdo do livro [46] juntamente com o software PowderCell, para

gerar os difratogramas dos principais 6xidos de nidbio, discutidos em [40].

Com a utilizacdo da ferramenta de andlise de dados do software Origin-
Pro 8.5, os intervalos que aparentavam ser um pico com base mais larga, foram
tratados com o recurso Multiple Peak Fit. Neste processo, chamado de deconvolugéo,
0 pico mais largo é separado em um ou mais picos. A Figura 4.13 exemplifica a de-
convolugdo de um dos picos da amostra de 30 min, e a Figura 4.14 a evolucdo do

material durante o tratamento térmico.

—— Dados brutos
Pico 1 - Nb205

Pico 2 -y (111)
Curva tratada

0
@)
o~
o
=z

43,15°

Y (111)

Intensidade (u.a)

42 43 44 45
20

Figura 4.15 - Exemplo de deconvolucao feito para indexacéo dos picos da amostra

tratada termicamente por 30 min.

41



Intensidade (u.a)

v (200)

Oxidos de Nb =
* - A
Nb205 e NbO = §
N
= >
A i
= o . = 8 480 min
= £ § ¢
z . »
4 8) 8] g
8§ 2 . 2§ A
4 .. 120 min
* hd * ¢ * & “ A % x L4 i “ A )
A pxd
* w * * % xd %X o * % & .
I 30 min
& w
* [ ] A
: _.r\/\__.._...—\./\......___._iﬁ\j\-/\ ° A—I\i x - 15 m|n
° A
;\_,j\ PRV & e R r . -3 5 min
. % * ¥ X xA S * L o e .
y P 1 min
T T T T T T T T T T T 1
20 30 40 50 60 70 80

Figura 4.16 - Evolucao da superliga 718 em relagcao ao tempo de tratamento térmico.
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Com a analise dos resultados, foi possivel confirmar a presenca de fase de
Laves, assim como acompanhar a dissolugéo e alteragcdo de morfologia do NbC. Inici-
almente, acredita-se que tenha havido dissolucéo parcial dos os carbetos primarios,
entre 5 e 15 min de tratamento térmico. No periodo entre 30 e 120 min € possivel, pe-
las micrografias, notar a formacdo da morfologia de escrita chinesa, creditando-se a
isso 0 novo aumento dos picos de NbC. Acredita-se que a faze de Laves e 0s Oxidos
presentes ndo sejam evidenciados pela baixa fracdo presente no material, ou ainda

por falta de resolu¢cédo no ensaio realizado

Sao necessarios estudos mais aprofundados quanto aos 6xidos formados na
superliga 718, permitindo assim a identificacdo mais precisa dos picos relacionados
aos mesmos. Os difratogramas gerados para os 0xidos NbO e Nb,Os sdo complexos e

grande parte de seus picos se sobrepdem, dificultando a diferenciacdo de ambos.

Acredita-se que a faze de Laves e 0s Oxidos presentes ndo sejam evidencia-
dos pela baixa fragdo presente no material, ou ainda por falta de resolu¢cdo no ensaio
realizado

4.3. Tamanho de gréo e fracéo de fase

Com a utilizagdo do software ImageJ e as micrografias feitas por MEV foi
possivel realizar a analise do tamanho de gréo e da fracao de fase de Laves formados

durante os tratamentos térmicos.

O tamanho de grdo apresentou um aumento da ordem de 240% em relacéo
ao material na condicdo como recebido. Este aumento é devido a permanéncia por

elevados periodos de tempo em exposicao a temperatura de 1300°C.

Seu crescimento se mostrou mais acelerado para os tempos a partir de trinta

30 min, como demonstrado na Tabela 4.2 e graficamente na Figura 4.15

A fragcdo de fase de Laves apresentou intensa formagdo mesmo para 0s cur-
tos tempos de 1 e 5 min., apresentando cerca de 18% de fase para o primeiro minuto
de tratamento. Apesar de alcancar uma alta fracdo rapidamente, tal valor se mantém
praticamente constante até 60 min. de tratamento, onde comeg¢a a apresentar uma
reducdo consideravelmente rapida, tendo seu valor reduzido a metade do anteriormen-

te alcancado.
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Tabela 4.2 - Medi¢bes de fracao de fase de Laves e tamanho de gréo.

Fracdo de fase (%) Tamanho de Grao (um)
Tempo (minutos) . Desvjo T Desvjo
padrao padrao

Material como recebido - - 65,49 5,18

1 18,79% 2,22% 69,71 4,02

5 15,46% 1,39% 69,38 4,36

15 19,36% 2,04% 91,14 9,28

30 19,21% 0,68% 91,31 5,7

60 19,06% 3,47% 103,2 5,52

120 13,56% 1,08% 113,34 6,43

480 9,67% 1,68% 154,04 7,77

Na Figura 4.16 é proposta uma razéo da fracdo de fase pelo tamanho médio
de grao, encontrando claramente dois estagios, sendo separados no tempo de 60 min.

de tratamento térmico.
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0.2 — 3 ‘ E 140
1= I 3
@ ] T o : E
E ] T // \‘ T 120 =
3 015 I V- o
154 . L r "o
5 1 /.I r o
a ; ; T . =1 @
g o IN 100 8
& B =T . 8 =
[V : . \\ T E E
0,1 —s N LF80 @
14 & —a— Fragdo de Laves
1! —0— Tamanho de gréo | ~
gni L L1 saal L R | N N L.‘E.D

1 10 100
Tempo (minutos)

Figura 4.17 - Evolucéo da fracdo de fase e do tamanho de grdo em relagédo ao

tempo de tratamento térmico.
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Figura 4.18 - Razéo fracéo de fase por tamanho de grdo em relagéo ao
tempo de tratamento térmico.

Tal comportamento entdo foi relacionado com o crescimento dos graos no
mesmo tempo, ja que com seu crescimento, ha uma reducéo da area de contornos de

grao, regido onde a fase de Laves se concentra.

Atrelando a reducdo da area dos contornos ao comportamento da superliga
718 em relagé@o a oxidagdo, na temperatura proposta, € possivel concluir que a redu-
cdo acelerada da fracdo de Laves é devida a degradacdo e perda de material nos

contornos de grao, como foi observado nas amostras de 480 min. de tratamento.
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5. Conclusdes

No presente trabalho, a superliga de niquel 718 foi termicamente tratada,
permanecendo a 1300°C por diversos intervalos de tempo. A evolugcdo de sua micro-
estrutura foi avaliada a partir de imagens utilizando a microscopia eletrénica de
varredura, sendo as imagens utilizadas para a avaliacdo do tamanho de gréao e fragédo
de fase formada. De forma complementar, as amostras foram submetidas ao ensaio

de difragcédo de raios-X.

Devido a intensa formacédo de fase de Laves para tempos muito curtos (L e 5
min), seu acumulo preferencial nos contornos de gréo, atrelado a reducao de area de-
vido ao aumento do tamanho de gréo, e a degradacao da superliga devido a oxidagéo
por conta da elevada temperatura de tratamento térmico, conclui-se que: A dissolucao
do NbC, presente na superliga 718, ndo apresenta nenhuma vantagem sob os pontos

de vista metallrgico e econémico.
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