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Resumo da Dissertacdo apresentada a COPPE/UFRJ como parte dos requisitos

necessarios para a obtencao do grau de Mestre em Ciéncias (M.Sc.)

ESTUDO DOS EFEITOS DO HIDROGENIO NAS PROPRIEDADES MECANICAS
DA LIGA 718 EM DIFERENTES CONDICOES DE ENVELHECIMENTO

Tatiane Siqueira Rosa dos Santos

Setembro/2009

Orientador: Luiz Henrique de Almeida

Programa: Engenharia Metallrgica e de Materiais

O objetivo desta pesquisa é estudar os efeitos do hidrogénio nas propriedades
mecénicas de uma superliga 718 comercial com a microestrutura da condicdo como
recebida e apos dois tratamentos térmicos de envelhecimento. Uma das condi¢des de
envelhecimento atende aos requerimentos da API - American Petroleum Institute. Esta
norma foi observada devido a industria do petréleo ser uma importante usuaria final da
superliga 718 e por serem necessarias restricdes a fase 6 para aplicagdo na area de
petréleo e gas. As amostras foram caracterizadas por meio de microscopia 6ptica
(MO) e de varredura eletrébnica (MEV), microdureza e ensaios de tracdo. Os efeitos da
interacdo do hidrogénio com a microestrutura foram estudados através da Dessorcao
a Temperatura Programada (TPD). Os resultados de tracdo mostram que o
carregamento com hidrogénio resulta em perda da ductilidade e que este efeito é mais

contundente nas condi¢des envelhecidas devido a presenca das fases y” e 6.



Abstract of Dissertation presented to COPPE/UFRJ as a partial fulfilment of the

requirements for the degree of Master of Science (M.Sc.)

STUDY OF THE EFFECTS OF HYDROGEN ON MECHANICAL PROPERTIES OF
718 ALLOY IN DIFFERENT AGING CONDITIONS

Tatiane Siqueira Rosa dos Santos

September/2009

Advisor: Luiz Henrigue de Almeida

Department: Metallurgical and Material Engineering

The aim of this work is to study the effects of hydrogen on mechanical
properties of a commercial alloy 718 with the microstructure of as received condition
and after two aging heat treatments. One of the aging treatments is according to API -
American Petroleum Institute. Petroleum standart was observed because petroleum
industry is an important final user of this superalloy and for the applications of this
industry requires restrictions on 6 phase. The samples were characterized by optical
(M.0O.) and scanning electron (MEV) microscopy observations and tensile tests results.
The effects of hydrogen interaction on microstructure were studied through Thermal
Programmed Desorption (TPD). The tensile tests results show that loading with
hydrogen result in ductility loss and that this effect is more effective for aging conditions

due to y” and 6 phase presence.
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1. INTRODUCAO

Superligas ou ligas de alta performance sdo materiais metalicos para servigo
em condicbes severas de carregamento, temperatura e em ambientes corrosivos. As
ligas da familia INCONEL' s&o superligas de niquel de especial interesse industrial,
com aplicacdes principalmente nas inddstrias nuclear, de petréleo e gas e aeronautica.
Estas ligas mantém sua resisténcia em uma larga margem de temperaturas. Este
aspecto € atrativo para aplicacdes em alta temperatura onde o aco iria sucumbir a
fluéncia. A resisténcia do INCONEL a altas temperaturas é alcangada principalmente
pelo endurecimento por solucao sélida e pela formacéo de precipitados de segunda
fase comoy e y”.

O que faz particularmente da liga INCONEL 718 (UNS NO7718) uma superliga
cada vez mais utilizada industrialmente sdo suas propriedades de resisténcia a
corrosdo em acidos organicos, alcalis, sais e agua do mar, além de exibir alta
resisténcia mecanica, de, por exemplo, 1240 MPa, e a fluéncia em temperaturas até
700°C. Esta liga € endurecida pela precipitacdo da fase y”, cuja cinética de
precipitacdo lenta facilita, em certo limite, a fabricacéo e a soldagem. No entanto, caso
a composicao quimica nao tenha sido controlada cuidadosamente, podem surgir fases
em fracdes elevadas que comprometam as propriedades mecéanicas, a tenacidade e a
resisténcia a corrosdo do material, como a fase d.

Uma vez que o campo de aplicacdo da superliga 718 na exploracao de petréleo
e gas avanca, torna-se necessario ter o conhecimento e o controle dos efeitos
deletérios da fase & e a forma como esta se distribui, da fragilizagdo pelo hidrogénio
das ligas convencionalmente envelhecidas e da interacdo do hidrogénio com as

diferentes microestruturas resultantes.

! INCONEL é uma marca registrada da Inco Alloys International, Inc., Huntington, WV.



O objetivo desta pesquisa de tese de mestrado € estudar os efeitos do
hidrogénio nas propriedades mecanicas de uma superliga 718 com as microestruturas
obtidas na condicdo como recebida e apés duas condi¢cdes de tratamentos térmicos,
dos quais um atendia aos requerimentos da API - American Petroleum Institute e outro
nao, sendo eles 800°C/6h e 800°C/20h respectivamente. Esta norma determina quais
sdo as microestruturas aceitaveis em relagédo a presenca da fase & para as aplicagdes
na industria de Gleo e géas, que é uma importante usuéria final desta liga.

As amostras foram caracterizadas por meio de microscopia éptica (MO) e de
varredura eletrbnica (MEV) e EDS (do inglés energy-dispersive X-ray spectroscopy),
microdureza e ensaios de tracdo. Os resultados de tracdo em amostras nao
carregadas e carregadas com hidrogénio por meio eletrolitico por 545h a temperatura
ambiente e por via gasosa por 284h a 500°C e 15 bar foram analisados. Os efeitos da
interag@o do hidrogénio com a microestrutura foram estudados através da dessorgéo a
temperatura programada (TPD) até 700°C a 10°C/min com amostras de 0.12mm de
espessura carregadas nas mesmas condigbes por um tempo de 160h por via
eletrolitica e 207h por via gasosa. O carregamento com hidrogénio resulta em perda
da ductilidade e os resultados mostram que este efeito é mais contundente nas

condi¢cdes envelhecidas devido a presenca das fases y” e 8.



2. REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1. Liga 718

Materiais utilizados para sistemas de alta temperatura como turbinas a gas,
reatores nucleares, usinas termoelétricas, bombas, motores e na inddstria
petroquimica, devem ser resistentes a oxidacdo e a corrosdo e a resisténcia mecanica
deve ser mantida em tais condi¢des. As ligas mais usadas para estas aplicacdes séo a
base de ferro, cobalto ou niquel, e sdo chamadas de superligas. Dentre estas, as ligas
de niquel sdo as mais usadas, pela sua alta resisténcia a oxidacdo e a corroséo,
devido a presenga de cromo, como também pela elevada vida em fluéncia. Além disto,
a maioria das ligas de niquel depende do titAnio e do aluminio para aumentar a
resisténcia mecéanica ja que estes permitem a precipitacdo de um componente
ordenado, baseado na férmula Niz(Al,Ti), chamado vy’ [2].

A liga 718 foi utilizada na inddstria, primeiramente, como material de disco para
turbinas a géas. A indlstria aeronautica projeta para os préximos dez anos, a entrega
de pelo menos seis mil jatos comerciais de grande porte, 0 que assegura demanda
forte e continua para a liga 718. Sua aplicacdo vem sendo estendida para uso em
eixos de rotor, pegas de motores além de pecas criticas na industria do petroleo. A liga
se mostrou também muito adequada para emprego na industria nuclear, criogénica e
petroquimica [3].

A liga 718 é uma superliga a base de niquel com adicdo de niébio e
composicdo quimica apresentada na tabela 1 (adaptado de [4]). Primeiramente ela é
endurecida por fases y”’(estrutura tetragonal de composi¢ao estequiométrica NizNb) e
v’ (estrutura cubica de composicao estequiométrica Niz(Al,Ti)) que se formam de forma
coerente como a matriz y. Além destas duas fases coerentes existem em geral dois

tipos de precipitados incoerentes, quais sejam carbetos primarios bloqueadores ((Nb,



Ti)C) distribuidos homogeneamente na matriz e particulas & (Ni;Nb) em forma acicular
gue tendem a se distribuir nos contornos de gréo. No estado envelhecido, como
utilizado para aplicacGes industriais, sua microestrutura é muito complexa. O estudo
desta microestrutura resultante do envelhecimento € muito importante uma vez que as
propriedades mecéanicas dependem da morfologia, do tamanho e da fracdo

volumétrica das fases 9, y' e y” nesta superliga [5].

Tabela 1 - Composicdo nominal para a superliga 718 (adaptada de [4])

Liga Numero Composigéo %
UNS
718 NO7718 Cr Ni Co Mo w Nb Ti Al Fe C Cu
19,0 | 52,5 | ... 30 |.. 51 |09 |05 | 185 | 0,08 | 0,15 max

Esta superliga vem sendo muito utlizada industrialmente na condi¢ao
endurecida por envelhecimento por ser resistente a corrosdo e ao calor, além de ser
deformavel e soldavel. A lenta velocidade de difusdo dos elementos da liga 718 causa
uma reacao de endurecimento por precipitacdo também lenta, beneficiando a
fabricagdo e os processos de soldagem. A liga possui boa ductilidade entre 650°C e
700°C além de resisténcias ao escoamento, a tracdo e a ruptura por fluéncia até
650°C. Na condicdo de endurecido por precipitacdo apresenta boa conformabilidade e
soldabilidade [6]. A larga utilizacdo da liga 718 pode ainda ser justificada por
comparacdo com as demais ligas de niquel como pode ser visto na tabela 2 (adaptado
de [1]) e cuja familia é mostrada na figura 1 (adaptado de [1]). Pela tabela, pode-se
verificar que entre as ligas selecionadas, a liga 718 apresenta o mais elevado limite de
escoamento entre as ligas selecionadas. Pela tabela 3 [adaptado de 7] pode-se ver a

composic¢ao quimica de algumas ligas de niquel.




Tabela 2 — Propriedades mecanicas a temperatura ambiente (na condigcao solubilizada, a salvo
guando especificado de outra forma) de ligas de niquel selecionadas (adaptado de [1]).

Liga

Niquel 200
Niquel 201
Niquel 205
Niquel 211
Niquel 212
Niquel 222
Niquel 270
Duraniquel 301
(endurecido por
precipitacdo)
Liga 400

Liga 401
Liga R-405

Liga K-500
(endurecida por
precipitacéo)

Liga 600

Liga 601

Liga 617 (endurecida
por precipitacéo)
Liga 625

Liga 690

Liga 718 (endurecida
por precipitacdo)
Liga C-22

Liga C-276

Liga G-3

Liga 800

Liga 825

Liga 925 (a)

Limite de

MPa
462
403
345
530
483
380
345

1170

550

440
550

110

655
620
755

930
725
1240

785
790
690
600
690
1210

Limite de

Resisténcia escoamento(0,2%)

MPa
148
103

90
240

110
862

240

134
240

790

310
275
350

517
348
1036

372
355
320
395
310
815

Alongamento

% em 50 mm

47
50
45
40

50

25

40

51
40

20

40

45
58

42.5

41
12

62
61
50
44
45
24

Modulo de
elasticidade

GPa
204
207

207

180

180

207

207
207
211

207
211
211

205
199
193
206

Dureza

109 HB
129 HB

30 HRB
30-40 HRC

110-150
HB

110-140
HB
300 HB

75 HRB
65-80 HRB
173 HB

190 HB
88 HRB
36 HRC

209 HB
90 HRB
79 HRB
138 HB

36.5 HRC
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Figura 1 — Combinag¢@es de ligas que compdem a familia das ligas de niquel (adaptado de [1]).



Tabela 3 — Sistema de classificacéo das ligas de niquel [adaptado de 7]

Liga Ni Cr Co Mo W Ta Nb Al Ti Fe Mn  Si
Astroloy 55,1 15 17 525 - 4 35 -
D-979 45 15 - 4 4 - 1 3 27

Hasteloy

X 47,3 22 15 9 06 -- 18,5 0,5 0,5
Inconel

600 76,6 158 - 7,2 0,2 0,2
Inconel

601 60,7 23 - 1,35 - 14,1 05 0,25
Inconel

625 61,1 22 - 9 - --- 4 0,2 0,2 3 015 0,3
Inconel

706 41,5 16 0,5 05 - --- 2,9 02 1,75 40 0,18 0,18
Inconel

718 53 186 - 31 - 5 0,4 09 185 0,2 0,3
Inconel X

750 73 15 - 0,9 0,8 2,5 6,8 0,7 0,3
IN 102 67,9 15 - 3 3 - 3 0,4 0,6 7 -
IN 587 47,2 28,5 20 - 0,7 1,2 23 -

IN 597 48,4 245 20 15 - --- 1 1,5 3

IN 853 74,6 20 - 15 25 -
M 252 55,2 20 10 10 - 1 26 - 0,5 0,5
Nimonic

75 78,8 20 - 04 - 0,1 0,7
Nimonic

80A 74,7 19,5 1,1 - 1,3 25 - 0,1 0,7
Nimonic

90 57,4 19,5 18 - 1,4 24 - 0,5 0,7
Nimonic

105 53,3 14,5 20 5 - 1,2 45 - 0,5 0,7
Nimonic

115 57,3 15 15 35 - 5 4

Nimonic

120 63,8 12,5 10 57 - 4,5 35

Nimonic

942 495 125 1 6 - --- --- 0,6 39 275

Pyromet

860 43 12,6 4 6 - --- --- 1,25 3 30 0,05 0,05
RA-333 45 255 3 3 3 - --- --- 18 15 1,2
René 41 55,3 19 11 10 - 1,5 31 -
René 95 61,3 14 8 35 35 35 - 35 35

Waspaloy 58,3 19,5 13,5 43 - - - 1,3 3

2.1.1. Tratamento Térmico

C

0,06

0,05
0,1

0,04

0,03
0,01

0,01
0,005
0,01
0,006

Zr

0,03
0,05
0,05
0,07

0,05
0,06

Outros

0,02Mg
0,02Mg
1,3Y203

A estabilidade a alta temperatura das superligas de niquel, de forma geral, é

determinada por apreentar uma matriz cubica de faces centradas (CFC) combinada

com o endurecimento tanto por precipitacdo quanto por solucdo sélida. Nas ligas a

base de niquel, o composto intermetalico y’(Nis(Al, Ti)) geralmente esta presente como

endurecedor [4], sendo que particularmente para liga 718 o principal intermetalico

responsével pelo endurecimento é y”’(NizNb) com menor participacdo de y’. De acordo

com a aplicacéo e as propriedades desejadas, pode-se controlar a microestrutura por

adequadas condic6es de tratamento térmico, sendo as operacdes mais utilizadas para

as superligas as descritas a seguir.



2.1.1.1. Tratamentos térmicos usuais das superligas

Alivio de tensdes: objetiva reduzir o nivel de tensdes residuais, principalmente apés
usinagem com grande retirada de massa e apds soldagem. As superligas
freqientemente implicam um compromisso entre um maximo de alivio de tensdes
residuais e efeitos deletérios nas propriedades em alta temperatura e/ou resisténcia a
corrosdo. Um efetivo alivio de tensGes de materiais forjados pode ser restrito a ligas
nao endurecidas por envelhecimento uma vez que um tratamento de solubilizacédo
completo j& seja geralmente realizado antes do envelhecimento. As temperaturas para
alivio de tensbGes estdo geralmente abaixo da temperatura de recozimento e de
recristalizacéo, resultando em modificagéo da estrutura obtida na témpera. A alteracao
estrutural resultante pode resultar em melhora da ductilidade, reduzindo os valores de
dureza e resisténcia a tracdo, ao mesmo tempo em que as tensfes internas sdo

aliviadas ou eliminadas [4].

Recozimento: consiste no aquecimento a temperatura critica, permanéncia durante
tempo pré-determinado e resfriamento controlado. Quando aplicado a superligas,
implica um completo recozimento, ou seja, recristalizacdo completa. O recozimento é
utilizad,o por exemplo, para reduzir a dureza e aumentar a ductilidade para facilitar a
conformagéo ou a usinabilidade, preparar para a soldagem, aliviar tensdes apos a

soldagem, produzir microestruturas especificas [4].

Solubilizacéo: a primeira etapa para o tratamento térmico de superligas usualmente é
a solubilizacdo. A temperatura de solubilizacdo ird depender das propriedades
desejadas. Maiores temperaturas séo especificadas para melhores propriedades em
fluéncia; menores temperaturas sao desejaveis para obter propriedades a tracdo em

tempos curtos e a alta temperatura, melhor resisténcia a fadiga (através da obtencéo



de grdos menores). Espera-se que a solubilizacdo dissolva as segundas fases para

produzir maxima resisténcia a corroséo ou preparar para o envelhecimento [4].

Temperaturas de solubilizacdo maiores irdo resultar em crescimento dos graos
e na dissolucdo de carbetos em maior extenséo. O principal objetivo é fazer com que
as fases endurecedoras estejam em solucdo e dissolver alguns carbetos. Assim, a
microestrutura apés o envelhecimento tera graos grandes com as principais fases que
atuam no envelhecimento (y’, y", 8) e maior concentragdo de carbetos nos contornos
de gréo. Temperaturas menores de solubilizacdo dissolvem as principais fases do

envelhecimento sem crescimento do gréo ou solubilizacéo significante de carbetos [4].

Témpera: o objetivo da témpera apds solubilizar € manter, a temperatura ambiente, a
solucdo solida supersaturada obtida durante a solubilizagdo. Este procedimento
permite que se obtenham precipitados mais finos posteriormente ao tratamento de
envelhecimento. Os métodos mais usados séo as témperas a 6leo ou agua, bem como
varias formas de resfriamento ao ar ou gas inerte. Tens@es internas resultantes da

témpera podem acelerar o superenvelhecimento de algumas ligas [4].

Tratamentos de envelhecimento: endurecem ligas através da precipitacdo de fases
a partir da matriz supersaturada desenvolvida durante a solubilizacdo. Fatores que
influenciam a selecdo do numero de estagios e a temperatura do envelhecimento
incluem o tipo e o numero de fases precipitaveis disponivel, o tamanho dos
precipitados e a combinagéo de resisténcia e ductilidade desejadas com o tratamento

térmico de ligas similares [4].



2.1.1.2. Tratamentos térmicos daliga 718

A superliga de niquel 718 deve ter sua microestrutura controlada durante
tratamentos térmicos de envelhecimento para atender aos requisitos técnicos das
diferentes industrias que o utilizam. Os tratamentos térmicos tipicos da superliga 718,

endurecivel por envelhecimento, sdo dados na tabela 4 (adaptado de [4]).

Tabela 4 -Tipicos tratamentos de solubilizagao e ciclos de envelhecimento para superligas
forjadas (adaptado de [4]).

Liga Solubilizagéo Envelhecimento
Tempo,
Temperatura h Resfriamento Temperatura Tempo,h Resfriamento
718 °C °C
980 1 Ao ar 720 8 Ao forno
620 8 Ao ar

Os diagramas de Transformacdo-Tempo-Temperatura (TTT) podem ser
utilizados como roteiros para determinar a precipitacdo de varias fases sob diferentes
condicbes de processamento, uma vez que eles indicam a presenca de fases nas
ligas. Em seu trabalho, S. Mannan [8], ao estudar o efeito da precipitagcéo intergranular
nas propriedades mecanicas, observa que se pode inferir dos diagramas TTT que uma
liga padrdo 718 bem processada podera esta com a quantidade desejada de
precipitados nos contornos de grdo (carbetos / 8). Um volume significante em fracdo
de precipitados nos contornos de grdo na condicdo de liga tratada termicamente
sugere processamento improprio em um ou mais dos seguintes estagios: matéria-
prima, fusdo / refusdo, homogeneizagdo, trabalho quente, solubilizacdo e
envelhecimento. A figura 2 exibe o diagrama TTT mais recente para a liga 718
[adaptado de 8]. Desta forma € possivel desenvolver as microestruturas requeridas e
gue estejam previamente dispostas no diagrama TTT de forma a obter maior
seguranca nos estudos, alcancando as propriedades necessdarias aos objetivos de

suas aplicagoes.
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Figura 2 — Diagrama Transformac&o - Tempo - Temperatura (TTT) para a superliga 718
[adaptado de 8].

A superliga 718 geralmente é utilizada na condigéo solubilizada e envelhecida.
As condicbes exatas de temperaturas, tempos e velocidades de resfriamento
dependem da aplicacdo e das propriedades mecéanicas necessarias. Para muitas
aplicacdes aeroespaciais sdo necessarias resisténcias a tragdo e a fadiga e para isso
utiliza-se solubilizagcdo abaixo da temperatura solvus e duas etapas de envelhecimento
como segue [4]. Como j& mencionado, menores temperaturas de solubilizacdo
dissolvem as principais fases do envelhecimento sem crescimento do gréo ou

solubilizag&o significante de carbetos.

e Solubilizacdo de 925°C a 1010°C por 1 a 2 h, com resfriamento ao ar ou
témpera;

e Envelhecimento a 720°C por 8h com resfriamento ao forno para 620°C;
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¢ Permanéncia a 620°C por um tempo de envelhecimento total de 18h, resfriado

ao ar.

Os melhores niveis de resisténcia sdo alcancados pelo forjamento abaixo da
temperatura solvus, temperando ap6s a forja e desenvolvendo um processo de
envelhecimento em duas etapas, diretamente sem solubilizar. Este processo,
chamado envelhecimento direto, requer alta qualidade. O material do tarugo deve ser
uniforme e é necessario controle cuidadoso do processo de forja. Maiores resisténcias
mecanicas sdo alcancadas com o envelhecimento direto do material, com alguma
perda na vida em fadiga do mesmo. Menores temperaturas de solubilizagdo resultam
em maior resisténcia, enquanto temperaturas maiores (acima de 1010°C), em maior
resisténcia a fadiga [4].

Para obtencdo de maior ductilidade, propriedades no impacto, e tenacidade a
baixa temperatura um tratamento de solubilizacdo e envelhecimento um pouco
diferente pode ser utilizado, embora possa resultar em fragilizacdo ao entalhe na

fadiga. Este tratamento envolve [4]:

e Solubilizagdo entre 1040°C e 1065°C por um tempo de ¥z a 1h, e resfriado ao
ar ou témpera;

e Envelhecimento a 760°C por 10h com resfriamento ao forno a 650°C;

e Permanéncia a 650°C por um tempo de envelhecimento total de 20h, seguido
de resfriamento ao ar.

Para a aplicacdo da liga 718 na industria de petréleo e gas, os niveis altissimos
de resisténcia mecanica necessarios nas aplicagcbes aeroespaciais séo
desnecessérios. Neste caso, tratamentos térmicos séo utilizados para atender outras
necessidades, como boa tenacidade, adequadas resisténcias mecanica e a
fragilizacdo pelo hidrogénio e corrosdo-fadiga. Segundo a literatura [4],

envelhecimentos em um Unico passo sdo entdo usados para estas aplicacbes. Faz-se
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entdo a solubilizacdo entre 1010°C e 1065°C, seguido por uma Unica etapa de
envelhecimento entre 650°C e 815°C. Envelhecimentos em uma Unica etapa resultam
em menor resisténcia, porém maior tenacidade a fratura.
Para atender aos requisitos da APl (American Petroleum Institute) [9], a liga
718 deve ser solubilizada e envelhecida seguindo os procedimentos abaixo:
e Solubilizacdo entre 1021°C e 1052°C por um tempo de 1 a 2 horas, resfriado
ao ar, a gua, por polimeros ou ao Oleo até a temperatura ambiente.
¢ Envelhecimento entre 774°C a 802°C por um tempo de 6 a 8 horas, resfriado
ao ar ou mais rapidamente até a temperatura ambiente.
Pode-se realizar o envelhecimento em mais de uma etapa seguindo 0s
requerimentos acima, sendo que o tempo total somado ndo deve ultrapassar o

permitido.

2.1.2. Microestrutura da Liga 718

Para se alcancar as microestruturas 6timas para as diversas aplicagdes, as
superligas a base de niquel endureciveis por precipitacédo, geralmente, passam por um
estagio de solubilizagdo seguido por um ou mais estagios de envelhecimento. Por
meio destes pode-se controlar a fracdo, o tamanho, a morfologia e a distribuicdo dos
precipitados. O tratamento de envelhecimento também pode precipitar e estabilizar
varias fases de carbetos e controlar suas morfologias [4]. As principais fases

encontradas na superliga 718 sdo descritas a seguir:

Fase y: matriz austenitica & base de niquel com elevados teores de ferro, com
estrutura cubica de faces centradas (CFC), parametro de rede A,=0,35167nm a 20°C
[4]. De acordo com S. Ghosh e colaboradores [6], as ligas de niquel ndo sofrem

transformac6es de fase alotrépicas, elas permanecem austeniticas desde o ponto de
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fusdo até o zero absoluto. A figura 3 [adaptado de 6] mostra a matriz austenitica da

liga 718, onde fases intermetalicas e carbetos ndo sdo observadas na microestrutura.

i4

0.0344 mm

Figura 3 — Microestrutura da superliga 718 mostrando a matriz austenitica vista no MEV
[adaptado de 6].

Fase y’: fase de estrutura CFC ordenada, parametro de rede A,=0,3561 para o NizAl
puro e A;=0,3568nm para o Niz(Algs, Tios) com férmula Niz(Al,Ti) [4]. Embora o Ni, o Al,
e o Ti possuam a mesma estrutura cristalina os sistemas binarios Ni-Ti e Ni-Al exibem
inUmeras fases solidas além da CFC. Estas fases possuem as seguintes
caracteristicas: (i) um significante grau de ligacdo covalente direcional de forma que
haja relacdes estequiométricas precisas entre o numero de atomos de Ni e Al/Ti em
cada célula unitaria, e (ii) existem estruturas cristalinas nas quais ligacdes Ni-Al/Ti sdo
preferiveis a ligacdes Ni-Ni, Al-Al ou Ti-Ti. Entdo, um elevado grau de ordenagéo
guimica é desenvolvido, e consequentemente estas fases sédo ditas ordenadas. Entre
os diferentes compostos que se pode obter o de maior importancia € o Niz(AlTi), a

fase y, devido a sua importancia em conferir resisténcia as superligas. Sua estrutura
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cristalina cubica de faces centradas € mostrada na figura 4 [10] para uma fase ¢’
formada com Al, onde os atomos de Al estdo nos vértices e os de Ni estdo nos centros
das faces. Pode-se notar que cada atomo de Ni possui como vizinhos mais proximos

guatro atomos de Al e oito de Ni [adaptado de 10].

Figura 4 — Arranjo dos atomos de Al e Ni na fase ordenada y’ Ni3Al [adaptado de 10].

Uma vez que y e y sdo CFC e que seus parametros de rede sdo muito
similares, diferentes em 0.5%, y’ se forma coerente com a matriz. A sua precipitagao
causa um endurecimento na liga. Geralmente sao muito finos e assim s6 podem ser
observados por microscopia de transmissdo. Seu formato mais comum é
aproximadamente cubico, entretanto podem ser encontrados com outras morfologias,
dependendo do ciclo termomecanico ao qual a liga foi submetida. Estas particulas
induzem o aparecimento de distorgbes no reticulado da matriz, as quais estédo
associadas a tensdes elasticas que dificultam o movimento de discordancias. Com o
aumento do desajuste y / y’, a forma muda na seguinte ordem: esférico, globular,

bloco, cubico [2].

Fase y”’: fase de estrutura tetragonal de corpo centrado, ordenada, parametro de rede

Ap=0,3624nm e C,=0,7406nm, com férmula NisNb. Forma-se em superligas de niquel
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nas quais os teores de niébio e de ferro sdo mais elevados, como € o caso do da
superliga 718, sendo sua principal fase endurecedora, com efeito maior que y’ [4]. Sua
estrutura cristalina pode ser vista na figura 5 (adaptado de [10]). A menor estabilidade
da fase y”, em comparagcdo com a fase y’, acontece porque h& maiores deformacdes
associadas a coeréncia devido a formacao da primeira [11]. A estas distor¢des e ao

”

namero limitado de sistemas de deslizamento disponiveis em y” se devem as
excelentes propriedades em altas temperaturas da liga 718. A cinética de formacao de

v’ € muito lenta devido as altas deformac¢des de coeréncia [10].

r<—>ﬂ
Y O
o
9 o
O Nb
O Ni
o3 O——0 o}
o
o o
o
o)

Figura 5 — Célula unitaria da fase y” Ni3Nb [adaptado de 10].

S. Ghosh e colaboradores [6] verificaram amostras com precipitados Y e y”
uniformemente distribuidos, além de carbetos nos contornos de grdo, como mostra a

imagem obtida por MEV da figura 6 [adaptado de 6].
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0.0344 mm

Figura 6 — Microestrutura da superliga 718 mostrando precipitados y’ e y” uniformemente
distribuidos, e carbetos nos contornos de gréo, visto em MEV [adaptado de 6].

Fase o: esta fase possui estrutura cristalina ortorrdombica, formula NizNb e parametro
de rede A,= 0.5106-0.511mm, By=0.421-0.4251mm e C,=0.452-0.4556mm. E a fase
termodinamicamente estavel de y”’ e pode se formar durante processamento
termomecénico, tratamento térmico ou em servico. A fase 6, em placas, pode ser
distribuida ao longo dos planos cristalograficos {111} do reticulado da matriz, mas
também pode ocorrer sob a forma globular, aleatoriamente orientada, nos contornos
de grdos. E sabido que a formacdo excessiva de fase & prejudica a resisténcia
mecanica de uma superliga de niquel endurecida pela fase y”, ao consumir elementos
gue contribuem para a formacgéo desta ultima. No entanto, pode-se realizar tratamento
térmico a temperaturas nas quais ocorra a precipitacdo da fase & globular em
contornos de graos, levando a uma condicdo 6tima de resisténcia a ruptura e
ductilidade. Provavelmente, este efeito, obtido através da formacgéo da fase & globular

(ao invés de agulhas), se deve a inibicdo do deslizamento de contornos de gréo (de

longo alcance) pelas particulas presentes nos contornos de gréos [11].
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A fase 6 foi identificada em uma amostra da liga 718 por S. Ghosh e
colaboradores [6], conforme se pode ver na figura 7 (adaptado de [6]) em foram de

agulhas.

0.0344 mm

Figura 7 — Microestrutura da superliga 718 mostrando a fase 0 vista no MO [adaptado de 6].

De acordo com as especificacbes da API [9] para aplicacbes da liga 718 na
area de exploragdo de petroleo e gas a microestrutura deve seguir 0s seguintes
critérios:

e A microestrutura deve estar livre de redes continuas de segundas fases ao
longo dos contornos de grdo ou outras caracteristicas microestruturais nao
usuais, exceto para graos individuais e isolados, ndo representativos do
volume da microestrutura. A presenca de particulas 8 isoladas e discretas ou
carbetos é aceitavel;

e A microestrutura deve estar livre da fase 6 acicular, exceto em graos isolados.
Em nenhum caso um grao individual deve estar cercado pela fase & acicular;
Nas figuras 8 e 9 podem ser vistos alguns exemplos presentes neste

documento de micrografias aceitaveis e inaceitaveis, respectivamente.
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Figura 8 — Microestrutura aceitavel com fase & em gréo isolado vista no MO, 100X na imagem
superior e 500X na inferior [9].
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Figura 9 — Microestrutura inaceitavel devido ao nivel de fase 0 acicular vista no MO, 100X na
imagem superior e 500X na inferior [9].

Fases TCP: além da fase 8, as fases TCP (do inglés “Topologically Close-Packed
Phases”, ou, em portugués: fases topologicamente compactas) sdo também fases
indesejaveis que comprometem as propriedades mecanicas do material,

principalmente durante tratamentos térmicos ou opera¢gdes em servi¢co. Basicamente
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compostos intermetalicos, as fases TCP, geralmente, se apresentam como plaquetas
finas nos contornos de grdos. Embora as particulas de fases TCP, parecam crescer
diretamente através de particulas de fase y’, € mais légico que se formem a partir da
matriz v, j& que a fase y’ e os carbetos se precipitam primeiramente. Sua composicao
estequiométrica geral € dada pela férmula (Cr,Mo)x(Ni,Co)y, sendo que x e y podem
variar entre 1 e 7. Antes de terem sua presenca confirmada experimentalmente, as

particulas de fase sigma eram confundidas com particulas de fase y’ Niz(Al Ti) [11].

O carbono reage com outros elementos ligados ao niquel para formar carbetos.
Os mais encontrados sé@o os seguintes (onde M € um elemento metéalico formador de

carbetos) [2]:

MC: Na liga 718, o tipo mais freqUente de carbetos é o MC[(Nb,Ti)C] e promovem o
endurecimento da liga. Entretanto, dependendo da morfologia com que estes carbetos
se formam nos contornos de grdo, podem causar efeitos nocivos a ductilidade e a

tenacidade da liga.

MeC: também efetivos obstaculos & movimentagdo de discordancias. Formados nos
contornos de grédo, podem servir como controladores do tamanho do grdo. Se
formados como Widmanstétten ao longo do grdo, esses carbetos podem debilitar a

ductilidade e a vida em ruptura.

M,Cs: predominantemente Cr,Cs, estes carbetos se formam intergranularmente e é

benéfico que se precipitem como particulas discretas. Podem, porém, fragilizar a liga

caso aglomerem-se formando filmes continuos no contorno do grao.
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M,3Cs: propensos a precipitar no contorno de grao. S&o influentes em determinar as
propriedades mecanicas da liga, podem melhorar propriedades de fratura quando se
formam discretamente nos contornos de gréo.

Na liga 718, o tipo mais frequente de carbetos é o MC[(Nb,Ti)C]. Dependendo
da morfologia com que os carbetos se formam nos contornos de grdo, podem causar
efeitos nocivos a ductilidade e a tenacidade da liga [7].

As fases de maior importancia no endurecimento da superliga 718 a principio
comecaram a ser reportadas na literatura utilizando as designa¢des de Strukturbericht
[12]. Esta designacdo ndo é mais recomendada pela Unido Internacional da Quimica
Pura e Aplicada, porém ainda é utilizada. De acordo com esta designacao cada
estrutura é representada por um simbolo genérico composto por uma letra e um
namero, podendo ser seguido por um terceiro caractere. A letra era relacionada a
estequiometria, sendo L:liga e D:compostos binarios, entre outras [12] . Sendo assim,
para o encontra-se ainda atualmente L1, correspondendo a vy’ e DO,, a y". Entre as
duas primeiras, e utlizando estas denominagdes, J.H. Xu et al. [13] obtiveram

confirmacdes experimentais de que a estrutura DO,, € a mais estavel.

2.1.3. Endurecimento por precipitacdo da liga 718

A principal fase endurecedora da liga 718 foi identificada como a fase
metaestavel y”, de estrutura tetragonal de corpo centrado, e morfologia de discos
coerentes com as seguintes relagdes de orientacdo com a matriz vy:

(001) y”// {001} y e {100} y” // <100> vy

Oblak et al. [14] encontraram uma pequena quantidade de particulas v’
esféricas, finamente distribuidas e coerentes com a matriz. Em estudo posterior, estes
mesmos autores [15] demonstraram que a contribuicdo de y para o endurecimento

desta mesma superliga 718 é de 13%. Ao utilizar o envelhecimento sob tensdo para
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verificar a estabilidade de fase, os autores verificaram, porém, que a obtencdo de uma
liga com propriedades melhoradas em temperaturas acima de 650°C requer a
formacédo tanto de y” quanto de y’, e sugerem que vy’ tenha o papel de inibir alguns
modos de movimentacdo de discordancias, e assim a prépria deformacgéo. Além disto,
nestas temperaturas, y” passaria por um crescimento acelerado, dissolvendo-se em
seguida em favor do surgimento da fase estavel ortorrémbica, & (NizNDb).

Cozar e Pineau [16] observaram que o principal fator para o inicio da formacéao
de particulas y” deveria ser o tamanho inicial dos precipitados y* para uma dada
temperatura critica. Os autores utilizaram amostras com diferentes composicdes e
puderam verificar uma relagéo de tamanho critico de y de 200A para temperaturas
igualmente criticas de 745 a 775°C, abaixo dos quais ndo se pode observar a
formagao de y”. Esta microestrutura, por eles denominada “morfologia compacta”, se
mostrou muito estavel em envelhecimento por tempos longos. A figura 10 mostra a
curva TTT, obtida pelos autores como esquematizacéo dos resultados obtidos para as
diferentes amostras, resultante da relagdo entre a temperatura e o tempo de
envelhecimento para se obter as condi¢cdes que levam a formagéo desta “morfologia
compacta”. Também foi ilustrada a importancia da composi¢cédo quimica. As setas, na
figura 10 [adaptado de 16], indicam respectivamente a distancia entre as curvas de
formacédo de y' e Y’ como uma fungéo crescente da razdo Ti+Al/Nb e que ambas as
curvas sdo deslocadas para cima, para maiores temperaturas, quando se aumenta a
fracdo volumétrica de Ti+Al+Nb. Ao fim deste estudo os autores verificaram ser

necessaria uma razao minima Ti+Al/Nb ente 0,9 e 1 para se atingir tal morfologia.
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Figura 10 — Desenho esquematico da curva TTT para o aparecimento de y” mostrando a
existéncia de uma temperatura critica (Tc) e um tamanho critico dos precipitados y'(Lc), abaixo
dos quais néo se pode obter y” [adaptado de 16].

De acordo com Sundaram et al. [17], para uma liga que possua razao Al+Ti/Nb
igual a 0,66, a precipitacdo de y”’ e y ocorre simultaneamente a temperaturas entre
550-660°C para longos periodos de envelhecimento. Por outro lado, estas fases séo
formadas também simultaneamente em curtos periodos de envelhecimento a
temperaturas de 700 a 900°C. Para valores da razdo Al+Ti/Nb maiores que 0,8, a
precipitacdo de y’ precede a de y”, como verificaram Cozar e Pineau [16]. No caso de
periodos maiores de envelhecimento na faixa de 700 a 900°C, pdde-se observar
também a precipitacdo da fase 8. Esta fase predomina quando se trabalha com
tratamentos entre 900 e 1000°C. A formacao das fases metaestaveis y' e y” antes de 6
vem sendo atribuida a diferenca de desajustes da rede, sendo que este desajuste &
mais fraco no caso das interfaces y/y’ e y'/y” do que para a interface /6.

Slama e Abedellaoui [18] observaram a liga 718, envelhecida em temperaturas

de 680 e 750°C por diferentes tempos de envelhecimento, e puderam avaliar o
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comportamento mecéanico nestas condicdes. Para estas temperaturas, a dureza
permanece alta para tempos de até 100h, devido ao crescimento do parametro de

rede ¢ sobre o parametro a de y”, sendo que a dureza aumenta antes para o
tratamento a 750°C. Porém, acima de 100h, comegam a surgir particulas da fase 6 nos
contornos e gréo, caracteristico de superenvelhecimento, e 0s autores sugerem que
isto acarreta um drastico declinio da dureza. No entanto 0 que pode acarretar em
declinio da dureza é o aumento do tamanho de gréo.

Os autores verificaram que a dureza maxima ocorre em 4h de tratamento, onde
0s precipitados y” parecem completamente coerentes com a matriz, com morfologia de
discos alongados, com comprimento médio de 30nm. Medeiros e Lins [19], ao
analisarem a evolugcdo microestrutural da liga 718 a 750°C por diferentes tempos,
verificaram também um amolecimento apdés 100h devido a maior influéncia da fase 6,
porém encontraram que a dureza maxima era atingida apos 8h de tratamento. A
diferenca deste resultado para o de Slama e Abedellaoui [18] pode ser dada pela
condicéo inicial de cada material.

As ligas de niquel que sdo endurecidas por y” sdo susceptiveis a formacéo da
fase 6 na condicdo superenvelhecida [16]. Esta fase € invariavelmente incoerente com
a matriz v, e, portanto, ndo confere aumento de resisténcia mesmo quando presente
em quantidades significantes. A fase & se forma em temperaturas de 650 a 980 °C,
mas as caracteristicas desta formacdo dependem fortemente da temperatura. Abaixo
de 700 °C, a nucleacdo de & é observada nos contornos de grdo de y e o seu
crescimento ocorre em detrimento de y”. Entre 700 e 885 °C, a formagéo de & é
acompanhada pelo rapido crescimento de y”; abaixo da temperatura de solubilizagéo

de 885 °C, a formacdo de vy’ ndo é mais estavel. Para temperaturas entre 840 e
950°C, as placas de & se formam rapidamente em tempos menores que 24h. A
temperatura de solubilizacdo da fase & é de aproximadamente 1000°C. Entretanto, a

cinética de formacéo de & serd extremamente acelerada se o forjamento se der abaixo
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da temperatura de solubilizagdo desta fase; a resultante distribuicdo da fase & pode
ser utilizada para controlar o tamanho de grédo e para contribuir na otimizacdo das
propriedades em tracdo e fadiga, além de ser benéfica para a resisténcia a fluéncia.
No entanto, a formacdo de grandes quantidades de & durante o servico leva a
degradacéo severa das propriedades e isto deve ser evitado [10].

Azadian et al [20] verificaram o efeito benéfico de & para a resisténcia a
fluéncia, ao se precipitar com a morfologia adequada nos contornos de gréo
restringindo o crescimento do mesmo e complementam que na auséncia desta fase,
outras particulas precipitadas, como carbetos, podem prover uma inibicdo do
crescimento dos graos. Os autores estudaram a cinética de precipitacdo e dissolugéo
da fase 6 e verificaram que a maior razdo de precipitacdo ocorre para a temperatura
de 900°C. A temperatura de solubilizacdo de 6 encontrada foi de 1005 e 1050°C para

ligas com teor de Nb de 5,06 e 5,41% em peso, respectivamente.

2.1.4. Controle da composi¢cdo quimica

O efeito dos elementos quimicos, presentes nas ligas, merece atencdo uma
vez que os problemas relacionados ao desenvolvimento de aspectos indesejaveis da
microestrutura podem ser controlados ao se definir a composicdo de uma liga, e &
possivel, desta forma, alcangar melhores propriedades.

A adicdo de cromo ao niquel tem efeito sobre a resisténcia a oxidagéo da liga.
A oxidacdo aumenta para baixos teores de cromo, 0 que pode ser associado a
formacdo de um 6xido ndo estequiométrico (instavel) no qual o oxigénio se difunde
mais facilmente que no NiO puro. Quando o teor de cromo atinge em torno de 20% ou
mais, a razdo de oxidagao decresce, 0 que corresponde a formacado de um éxido muito

denso e aderente, Cr,03 [2].
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De especial importancia € a aderéncia deste 6xido e a baixa difusdo do
oxigénio através deste. O metal e a camada de Oxido possuem diferentes coeficientes
de expansao térmica, e assim haveria a possibilidade de fratura fragil da camada de
oxido devido as tensbes térmicas, levando a separacdo da camada, se as
temperaturas se alterarem em relagcdo a temperatura de formacdo do Oxido. Esta
separacdo da camada de Oxido exporia o metal a oxidacdo (corrosdo) mais intensa.
Entretanto, foi observado que a camada de Cr,03 é extremamente aderente, e assim a
resisténcia a oxidacdo permanece mesmo em condic@es ciclicas [2]. Pela figura 11
(adaptado de [2] apud [21]) pode-se ver que entre 20 e 30% de cromo a razdo de
oxidagdo constante € cerca de um terco (em escala logaritmica) daquela para

condi¢cbes de oxidacao para o niquel puro [2].
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Figura 11— Raz&o parabdlica constante para oxidacdo de ligas Ni-Cr (adaptado de [2] apud
[21)).

Apenas o cromo apresenta esse efeito de aumentar a resisténcia a corrosao
das superligas de niquel, os demais elementos sao adicionados basicamente com o
proposito de melhorar a resisténcia mecéanica. O cromo néo possui efeito endurecedor
efetivo além do endurecimento por solucdo soélida e, em alguns casos, levar a

formac&o de carbetos [2].
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Nas ligas niquel-cromo-titanio-aluminio o aumento do teor de cromo, de 10
para 37 % leva a reducdo do coalescimento da fase y', devido a reducdo da
concentracdo de atomos de soluto (formadores de fase v’: titdnio e aluminio) na matriz
y e provocando assim a reducdo das distorcdes associadas a coeréncia dos
precipitados y'. Além disto, h4 a diminuicdo da difusividade dos a&tomos de soluto
formadores destas particulas. O aumento das distor¢gdes associadas a coeréncia dos
precipitados, principalmente quando a razao entre os teores de titanio e de aluminio é
mais elevada, leva ao aumento da taxa de coalescimento dos precipitados vy'.

O coalescimento da fase y’ € também retardado significativamente pela adi¢cao
de cobalto, molibdénio e por uma adigdo combinada de molibdénio e tungsténio. Nao
foi observado nenhum efeito do boro e do zirconio na taxa de crescimento dos
precipitados de fase y’ [[11] apud [22]].

A adicdo de aluminio e de titanio as superligas de niquel se deve ao fato de
estes elementos se combinarem com o niquel para formar a fase y* (Ni3(Al,Ti)). Esta
fase tem papel importante no endurecimento da maioria das ligas de niquel, sendo
muito estavel do ponto de vista termodinamico, favorecendo a manutencéo da elevada
resisténcia mecanica em altas temperaturas [2].

O aluminio é soltvel no niquel em altas temperaturas e o resfriamento rapido
mantém a solucdo sélida supersaturada a temperatura ambiente. O aquecimento
posterior em temperaturas mais baixas permite a precipitacdo controlada da fase
7' (NizAl). Esse efeito de endurecimento por precipitagdo ocorre quando o teor de
aluminio é de 5 a 12 % [2], o que ndo é o caso da superliga 718 embora esta fase
ainda assim atue em no endurecimento da liga.

A substituicdo parcial do niquel por outros elementos, como o cobalto, por
exemplo, reduz a solubilidade do aluminio e do titanio na matriz . A adi¢cdo do cobalto,
assim como a do cromo e do ferro, proporciona 0 aumento da fracdo em volume da

fase y’, ou seja, € possivel refinar-se as particulas desta fase, mesmo mantendo-se 0s

28



mesmos teores de aluminio e de titanio. Entretanto esse fato ndo pode ser usado
como recurso para um endurecimento adicional, uma vez que a reducéo dos teores de
cromo e de ferro gera um aumento na dureza das ligas. Por outro lado, o cobalto é
utilizado para facilitar o trabalho a quente das superligas de niquel com altos teores de
aluminio e de titAnio, uma vez que proporciona o aumento da solubilidade da fase y’
em temperaturas acima de 1100 °C [[11] apud [22]].

Elementos que possuem raio atbmico muito diferente do tamanho do atomo de
niquel, em geral, sdo poderosos endurecedores por solug¢do sélida, porém apresentam
baixa solubilidade. Se, por outro lado, apresentam raio atdmico similar ao do niquel,
poderao ter alta solubilidade no niquel. Solutos que parecem ser 0os mais promissores
endurecedores, tanto pela diferenca de raio atdmico como quanto pela solubilidade

séo Al, Ti, Mn, Nb, Mo, Ta e W, como se pode ver pela tabela 5 (adaptado de [2]).

Tabela 5 — Diferenca de diametro atdmico aproximado e solubilidade aproximada no niquel de
diversos solutos (adaptado de [2]).

Diferenca de Solubilidade Diferenca de Solubilidade
diametro no Ni a diametro no Ni a
atdmico, % 1000°C, % em atbmico, % 1000°C, % em
(dNi-dm)/dNi peso (dNi-dm)/dNi peso
Soluto Soluto

C +43 0,2 Fe +0,3 100

Al* -15 7 Co -0,2 100

Si +6 8 Cu -3 100

Ti* -17 10 Nb* -15 6

\% -6 20 Mo* -9 34

Cr -0,3 40 Ta* -15 14

Mn* +10 20 W# -10 38

Nota: Os solutos marcados com um asteristico (*) mostram a melhor combinag&o de maior diferenca
de tamanho e maior solubilidade e devem ser os mais potentes endurecedores por solugéo solida.

Quanto & composicdo quimica da fase y’, esta pode variar com a substituicao
parcial de atomos de niquel por atomos de cobalto, e pela substituicdo dos atomos de
aluminio por atomos de titanio (bastante comum e na proporgdo de até 50 %) e em

menor escala por atomos de niébio, vanadio e tantalo. Por outro lado, o molibdénio, o
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cromo e o ferro podem substituir parcialmente tanto o niquel como o aluminio [[11]
apud [22]].

Para superligas niquel-cromo—ferro, como o 718, altos teores de nidbio levam
a precipitacdo da fase y’(NizNb), semelhante a fase y'(Nis(Al,Ti)). Quando em teores
mais baixos, a adicdo de nidébio aumenta o volume dos precipitados y’ e a temperatura
de solubilizacdo desta fase, levando seu efeito endurecedor a temperaturas ainda
mais altas. Embora seja adicionado em teores relativamente pequenos, o0 niébio é um
importante elemento de liga para muitas superligas [[11] apud [22]].

O aumento do teor de nidbio de 2 para 5 % reduz a taxa de coalescimento dos
precipitados y’, apesar do aumento das distor¢cbes associadas a coeréncia do
precipitado. Isso se deve a concentracdo quase completa do nidbio na fase y’ ou y”,
reduzindo assim a concentracgdo de nidbio na matriz y e a sua difusividade, superando
o efeito do aumento das distor¢des de coeréncia dos precipitados [[11] apud [22]].

O molibdénio se dissolve consideravelmente na fase y’ nas ligas isentas de
titdnio e, até certo ponto, nas ligas com elevada raz&o Ti/Al. O molibdénio aumenta o
parametro de rede do reticulado de fase y’, a temperatura solvus e a fracdo em peso
da fase y. O tungsténio também se incorpora a fase y. Esses elementos ndo se
concentram na fase y e sim sdo encontrados em teores semelhantes aos da
composicdo quimica da liga, embora apresentem um consideravel efeito de
endurecimento.

Quando a superliga de niquel é submetida a uma temperatura superior a cerca
de 60 % da temperatura de fusdo (em K), ou seja, a uma temperatura homadloga de
0,6Tf, ocorre significativo coalescimento da fase y’, pois, a esta temperatura, a energia
térmica é suficiente para acelerar a difusdo dos atomos de soluto que leva ao
crescimento dos precipitados de fase y’. Esse crescimento favorece o movimento das
discordancias no maior espago livre existente entre as particulas maiores, amolecendo

a liga [[11] apud [22]].
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A fase y’ pode se transformar em outras fases NizX quando os teores de titanio,
niobio ou tantalo forem suficientemente altos. Na verdade, numa escala crescente de
estabilidade termodinamica, encontram, pela ordem, as fases NisAl, NisTi e Nisz (Nb,Ta)
[[11] apud [21]].

A fase y”, cuja composigdo corresponde ao intermetélico Ni;Nb, se forma em
superligas de niquel nas quais os teores de nidbio e de ferro sdo mais elevados, como
no caso da superliga de niquel 718. Essa fase possui efeito endurecedor ainda mais
forte do que o da fase y’ [18].

Gao e Wei [23] examinaram por MET os precipitados y” em uma liga 718 e
encontraram contornos de grdo completamente cobertos por estes precipitados.
Presumia-se que estes precipitados se formassem homogeneamente dentro dos graos
com ligeira preferéncia a se formar nos contornos de grao, 0s autores sugerem gue na
verdade haja uma relacao deste fato com a segregacao de niébio nos contornos de
grao. Para isto se basearam nos resultados do exame prévio por espectropia de raios-
X acusando contornos ricos em niobio e devido a morfologia dos precipitados y” ai
localizados néo possuir relagdo com nenhum dos graos vizinhos.

O carbono estd presente nas superligas de niquel com a fungéo basica de
contribuir para o endurecimento por solucdo sélida das mesmas, embora também
possa estar presente devido a dificuldade de remocéo deste elemento durante o refino
da liga. O carbono reage com os elementos de liga que apresentam grande afinidade
com este elemento para formar carbetos. Estes carbetos sao particulas que restringem
0 movimento dos contornos de graos em altas temperaturas, evitando ou minimizando
0 amolecimento causado pelo crescimento de gréo e pelo mesmo motivo aumentam a
resisténcia a fluéncia [2].

De um modo geral, o aumento do teor de ferro nas superligas de niquel leva a
diminuicdo das temperaturas de formacdo das fases que podem se precipitar em
temperaturas mais baixas, o que aumenta a susceptibilidade a formacdo de fases

deletérias como a fase 3. O maior teor de ferro ainda tem outros efeitos. Favorece a
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substituicdo de fase y’ pela fase y” como precipitado endurecedor nas ligas com altos
teores de nidbio. Altera o desajuste de reticulado matriz-precipitado (ja que o ferro
possui diametro atbmico maior do que o do niquel) e reduz a temperatura de formacao

dos precipitados endurecedores ([11] apud [22]).

2.2. Fragilizacao por hidrogénio

O hidrogénio interage com a maioria dos metais por uma série de mecanismos,
resultando em modificacdes das propriedades mecéanicas que levam a fraturas frageis.
A contaminacao pelo hidrogénio nos metais pode ocorrer durante o processamento e a
fabricagéo ou posteriormente em servigo [24].

A difusdo do hidrogénio nos metais e em suas ligas pode ocorrer na forma
atdbmica e, devido ao hidrogénio possuir raio atbmico muito pequeno, sua presenca €
facilitada em solucdo solida na estrutura cristalina metalica. Além disso, sua
movimentacao por difusdo (como um préton) no estado sélido se da com relativa
facilidade, mesmo em temperaturas baixas. Assim, qualquer processo que produza
hidrogénio atdmico na superficie do metal podera resultar em absor¢édo pelo mesmo.
Grande parte deste elemento, no entanto, tende a se combinar sob a forma molecular
e assim escapar na forma de bolhas de gas. A fracdo que penetra no metal é entédo
determinada pela presenca de substancias que diminuem a formacéao de moléculas de
hidrogénio como sulfeto, cianeto e arsénico, e pela extensdo da superficie do metal
exposta ao hidrogénio [24].

A presenca de hidrogénio nos metais e ligas metdlicas prejudica suas
propriedades, uma vez que mesmo em pequenas quantidades, este elemento
apresenta uma tendéncia a segregar em defeitos, atingindo concentracdes localmente
elevadas [24]. A acumulagdo do hidrogénio em sitios da rede pode enfraquecer as
ligacbes metdlicas e nuclear uma trinca, a qual, sob condi¢cbes apropriadas, se

propagara e levarq a fratura dos componentes metalicos contaminados. Para um
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material submetido a corroséo sob tensao, a regido onde a trinca vai nuclear € aquela
onde a tensdo trativa resultante serd méxima [25]. O resultado disto € a falha
catastréfica e prematura de componentes em servico com tensdes aplicadas inferiores
as de projeto, ou seja, a fragilizagédo pelo hidrogénio [26].

Sao fragilizados de forma irreversivel os metais que possuem uma fase néo-
metalica, dispersa, e que sao atacados pelo hidrogénio a alta temperatura. O
hidrogénio reage com a fase ndo-metdlica no interior do metal, gerando produtos
gasosos que produzem grande pressdo e sdo capazes de dilatar os locais das
inclusdes, formando grandes vazios internos ou migrando e se concentrando em
regides onde h& defeitos na estrutura cristalina. Criam-se entdo falhas internas que

destroem a continuidade do metal ou liga, mas que também agem como

intensificadores das tensdes aplicadas e geradores de tensdes internas adicionais. Um

por exemplo é a reagdo com a cementita formando metano (Fe;C + 4H = 3Fe + CH,)
[24].

Nestas condi¢fes, as tensbes ndo podem ser absorvidas pelo material devido a
deformacdo plastica em torno das trincas e vazios, ocorrendo microfissuras com
subsequente falha do material. Freqlientemente observa-se a formacéo de bolhas, que
sdo atribuidas ao empolamento induzido pelo hidrogénio. Vé-se, portanto, que o
hidrogénio pode gerar suas prOprias tensGes internas provocando ruptura,
independente de solicitacdes externas ou internas devido a tratamentos térmicos ou
outros, tendo-se entdo o trincamento induzido pelo hidrogénio (do inglés hydrogen
induced cracking) [24].

Por fim, tem-se a fragilizacdo ocasionada pela precipitacdo de hidretos nos
metais que formam tais compostos. Tais precipitados, geralmente, introduzem uma
distribuicdo de particulas frageis através do metal. Além disso, sua precipitacdo pode
ser acompanhada de mudancas de volume que geram tensdes internas iniciadoras de
trincas que se propagam com facilidade nos metais em questdo. Esse tipo de

fragilizacdo cresce com o aumento da velocidade da solicitagdo mecénica, sendo
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entdo caracteristica do tipo de fragilizacdo ao impacto observada em muitos metais a
temperaturas relativamente baixas. A eliminagdo do hidrogénio antes da aplicagéo da
tensao restaura a ductilidade do material [24].

A fragilizacao pelo hidrogénio, nas ligas a base de niquel, pode ocorrer em uma
variedade de meios, incluindo a fragilizacdo por uma fonte gasosa ou aquosa, devido a
reacdo do hidrogénio com carbetos ou outras fases reativas, ou devido ao
desenvolvimento de pressédo devido a formacdo do hidrogénio gasoso dentro dos
defeitos. Destes, a fragilizacdo por hidrogénio a partir de um meio aquoso é muito
importante por estar diretamente relacionada a muitos processos de fratura por
corrosdo sob tensao, sendo postulada como um mecanismo deste tipo de fratura em
alguns casos [1].

Alguns fatores contribuem para aumentar ou diminuir a capacidade com que o
hidrogénio solubiliza-se e/ou difunde-se em materiais metalicos sélidos, tal como

descrito a seguir:

Efeito da fugacidade do hidrogénio: A fugacidade do hidrogénio em sistemas
aquosos € controlada pela densidade da corrente catddica, a qual, por sua vez, €
controlada por fatores como o acoplamento galvanico, e pelas condi¢cbes de pH em
defeitos como trincas, pits e fissuras. Efeitos galvanicos geralmente ocorrem em
operagOes de producdo de gas e 6leo com um revestimento de aco em contato com
uma tubulagéo de alto teor de niguel e em estruturas offshore, por exemplo, quando

parafusos de liga de niquel estdo em contato com elementos estruturais de aco [1,27].

Efeito da recombinagcdo de contaminantes: Pequenas concentracdes de impurezas
na liga podem aumentar significativamente a entrada do hidrogénio no metal ao
prevenir que o0s atomos de hidrogénio adsorvidos se recombinem e resulte na

evolucao de gés de hidrogénio [27]
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Efeito da temperatura: O efeito da temperatura na fragilizacdo por hidrogénio
depende da faixa de temperatura, da composicdo da liga e das condi¢cdes do ambiente

na qual a entrada do hidrogénio se da [1].

2.2.1. Localizacdo do hidrogénio nos metais e ligas metalicas

O hidrogénio pode se encontrar sob diferentes formas na estrutura dos metais.
Por exemplo, o hidrogénio pode se apresentar sob a forma atdbmica, ou ligado a
defeitos, quando em solug&o solida, em alguma cavidade interna exercendo pressoes
neste caso ao formar gases, e/ou interfaces entre a matriz e os precipitados sob a
forma proténica H*, formando gas H, ou CH,, que tensiona o material internamente
[28]. Estes sitios sdo chamados aprisionadores de hidrogénio. O hidrogénio também
pode se sob a forma de hidreto (MeH,) [28,29].

O transporte de hidrogénio ¢é influenciado fortemente pelos seus
aprisionadores. Estes locais da rede cristalina atraem o hidrogénio porque existe uma
probabilidade finita de salto do hidrogénio para estes aprisionadores (relacionada a
densidade numérica destes sitios) e porque o tempo de residéncia do hidrogénio
nestes locais é mais longo do que num sitio normal de difusdo (fato relativo a maior
energia de ligacéo do hidrogénio com os aprisionadores) [[30] apud [31]].

Pressouyre [32], a despeito da abordagem de que aprisionadores de hidrogénio
seriam apenas sorvedouros onde o hidrogénio cairia e ali permaneceria durante o
tempo de ensaio, como era aceito até entdo, considerou a grande margem de variagédo
(de 0,1 a mais de 1 eV pelo menos) da energia de aprisionamento. Assim, alguns
aprisionadores teriam um carater reversivel, isto €, eles movimentariam hidrogénio
para aprisionadores mais fortes, agindo como fontes de hidrogénio. Por outro lado,
outros ndo liberariam o hidrogénio e seriam irreversiveis nas condi¢bes de tensédo e

temperatura do ensaio.
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Estes aprisionadores irdo influenciar a susceptibilidade de um material a
fragilizagdo pelo hidrogénio, na medida em que o material absorve uma concentragao
critica antes da iniciacdo da trinca [27,30,32]. Alguns destes aprisionadores podem
agir como defeitos potenciais e iniciar trincas, o que irA depender da capacidade do
aprisionador, de sua concentragdo critica e da quantidade de hidrogénio que ira atingir
tal aprisionador. Se a quantidade ultrapassar a concentracdo critica, uma trinca se
iniciara. Outros aprisionadores nao irdo iniciar trincas, mas sim evitar que o hidrogénio
atinja defeitos em quantidade suficiente, agindo como sorvedouros inécuos, ou irdo
favorecer absorcdo de mais hidrogénio pelos defeitos, agindo como fontes de
hidrogénio. Por definicdo, aprisionadores irreversiveis serdo sempre sorvedouros
enguanto os reversiveis poderdo ser também fontes [27,32].

Dentre os tipos de aprisionadores irreversiveis pode-se citar: lacunas,
microtrincas, elementos como itrio e neodimio, interfaces de carbetos como FesC, TiN,
TiC e a interface entre plaquetas de martensita [30]. Entre os reversiveis tem-se:
solutos intersticiais (C, N), discordancias, maclas, interfaces de Al/N, campos de
tensdo elasticos (como discordancias) e, dependendo da temperatura e se ndo ha
inclus@es precipitadas, os contornos de gréo de alto angulo [30,32].

A caracteristica de aprisionamento do hidrogénio, se reversivel ou irreversivel,
gue ira prevalecer, depende de fatores como se o material foi pré-carregado com
hidrogénio e a forma como o hidrogénio se move no material, o que pode ocorrer em
uma das seguintes formas [32]: por saltos intersticiais; por atmosferas de
discordancias ou por meio de curtos-circuitos (por exemplo, contornos de grdo e
discordancias).

Pressouyre e Bernstein [27] relataram que aprisionadores irreversiveis
contribuiriam para retardar o aparecimento de trincas induzidas pelo hidrogénio. Por
outro lado. Pound [33] reportou que a sensibilidade a fragilizacéo pelo hidrogénio dos
materiais aumenta com o aumento da constante de irreversibilidade dos

aprisionadores, a qual esta relacionada com a densidade de aprisionadores
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irreversiveis no material. Tsay et. al. [34] confirmaram que aprisionadores fortes de
hidrogénio sdo benéficos para a resisténcia a fragilizacdo pelo hidrogénio, em

concordancia com o trabalho de Pressouyre e Brensten [27].

2.2.2. Interacdo microestrutura — hidrogénio

As ligas de niquel sofrem fragilizacdo pelo hidrogénio, embora ndo tanto quanto
as ligas de ferro, e a fratura se d4 basicamente de forma intergranular. A adicdo de
cobre ao niquel diminui esta tendéncia [1]. Nas ligas cristalinas a base de ferro com
estrutura cubica de corpo centrado, a difusibilidade do hidrogénio é relativamente
elevada, por outro lado, a sua solubilidade é extremamente baixa. A introdugédo de
defeitos na estrutura metalica cristalina, como por exemplo, as discordancias, vazios e
particulas de segundas fases, que atuam como aprisionadores de hidrogénio
promovem um expressivo aumento da solubilidade sélida e, consequentemente, um
decréscimo da difusibilidade aparente [35].

A maior incidéncia de casos de corrosdo, associados ao hidrogénio, tem
ocorrido em industrias como a de refino de petréleo, nas quais se tem a presenca de
gas sulfidrico, H,S. Esse gas reage com o ferro, formando peliculas de sulfeto de ferro,
FeS, na superficie do material, gerando hidrogénio atémico. A presenca de arsénico,
selénio, fésforo e antimbénio retarda a passagem do hidrogénio atbmico para
molecular, tendo-se, entédo, a possibilidade de penetracdo do hidrogénio atémico no
metal [24].

A liga 718, envelhecida, possui forte sensibilidade a fragilizacao pelo hidrogénio
0 que pode trazer grandes riscos quando a mesma estiver exposta & ambientes que
contenham hidrogénio. Pesquisas vém sendo desenvolvidas no sentido de estudar a
fragilizacdo pelo hidrogénio desta liga [36,37], assim como vém se desenvolvendo
métodos para diminuir a sensibilidade da liga a esta fragilizagcdo [38,39]. A maioria das

pesquisas foca a investigacdo dos efeitos do hidrogénio nas propriedades mecanicas
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ou nos modos de fratura da liga [36,37]. E sabido que o hidrogénio pode causar
grande perda de ductilidade e mudar o modo de fratura ddctil, da coalescéncia de
microtrincas, para o0 modo de fratura fragil. O hidrogénio aprisionado por sitios, como
carbetos, € mais propicio a induzir microtrincas na matriz préxima quando a liga 718 é
deformada.

Para a liga 718, o hidrogénio pode ser aprisionado por particulas de carbetos
com energia de ativagdo de 77 a 87 kJ/mol [40] . O critério proposto para que o
hidrogénio possa ser liberado ou ndo de forma reversivel de um sitio é de 58 kJ/mol
[27]. Assim, as particulas de carbetos podem ser classificadas como aprisionadores
irreversiveis de hidrogénio. Assim, como o0s carbetos sdo sitios aprisionadores
irreversiveis de hidrogénio, eles afetam o teor de hidrogénio na liga, e por isso sao
passiveis de ter efeito sobre a sensibilidade a fragilizacéo pelo hidrogénio da liga.

Liufa Liu et al [41] verificaram a influéncia da presenca da fase 6 na fragilizacéo
por hidrogénio da liga 718. Embora a energia de ligacdo de 6 ao hidrogénio (30 kJ/mol)
seja muito menor que 58 kJ/mol, pode-se ver pela figura 12 (adaptado de [41]) que
existe uma relacdo entre a precipitacdo desta fase na fragilizagdo pelo hidrogénio da
liga 718. Nesta figura a resisténcia na ponta da trinca para ligas envelhecidas
convencionalmente com a presenca de fase 6 e outras livres da fase 6, carregadas e
nao carregadas com hidrogénio, podem ser comparadas. Assim observa-se que a

dissolucdo da fase 5 aumenta a resisténcia a fragilizagéo pelo hidrogénio.
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Figura 12 — Efeito da dissolucao da fase & na resisténcia a fragilizacdo pelo hidrogénio de uma
amostra da liga 718 carregada e ndo carregada com hidrogénio (adaptado de [41]).

Segundo os autores [41], este efeito tem origem no fato de a fase & ser
incoerente com a matriz e por tender a se precipitar nos contornos de gréo. Quando a
amostra é submetida a uma tensdo mecénica, a interface entre & e a matriz sera
extremamente deformada, favorecendo o aprisionamento do hidrogénio nesta
interface. Microtrincas podem se originar destes sitios sob tenséo, gerando trincas e
acelerando a fratura.

L. Liu et al. [42] investigaram a relacdo entre a precipitacdo de fases e a
fragilizacdo pelo hidrogénio da liga 718 por ensaios de tracdo. Para medir essa
sensibilidade utilizaram a reducédo de area causada pelo carregamento com hidrogénio
como parametro. Tanto y” quanto & tiveram o efeito de aumentar a sensibilidade a
fragilizacdo pelo hidrogénio. Os autores observaram também a iniciacdo de fraturas
frageis por clivagem na interface 3/y para ligas convencionalmente envelhecidas (ou
seja, com a presenca da fase 6) pré-carregadas com hidrogénio.

A concentracdo de lacunas de equilibrio nos metais ndo excede 10*-107
mesmo proximo ao ponto de fusdo. No entanto, existem estudos [43,44] que mostram
ser possivel formarem-se lacunas com concentracdo de até 0.2(20%) em materiais

com hidrogénio dissolvido. Este fenémeno, chamado formagdo de lacunas
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superabundantes, foi explicado em termos da diminuicdo da energia de formacao de
uma lacuna pelo aprisionamento de &tomos de hidrogénio, juntamente com o aumento
da entropia configuracional do sistema pela criagdo de lacunas para compensar o seu
decréscimo em altas concentra¢des de hidrogénio.

Uma vez que a difusdo substitucional ocorre preferencialmente através de
lacunas, um aumento na concentracdo destas ira afetar fortemente a difusdo. Takai et
al. [45] concluiram por seus resultados que as lacunas tém um papel mais importante
gue o proprio hidrogénio na degradacéo relacionada a este elemento. A alta densidade
de lacunas pode se aglomerar para formar poros ou desestabilizar a regido a frente da
trinca favorecendo o crescimento da mesma, e, entdo, promove 0 processo de fratura.
Os autores verificaram que a deformacéo até a fratura diminuiu substancialmente em
amostras de uma liga 625 carregadas com hidrogénio, como se pode ver na figura 13
(adaptado de [45]), onde a curva (a) ilustra a amostra ndo carregada com hidrogénio; a
(b), uma carregada com hidrogénio descarregada e imediatamente recarregada; na
curva (c), a amostra passou por envelhecimento no estado descarregado por 2160h a
30°C que removeu o hidrogénio; e na (d) houve recozimento no estado descarregado

por 0,5h a 200°C que removeu o hidrogénio e alguns defeitos.
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Figura 13 — Curva tensdo deformacao com diferentes ciclos de descarregamento (adaptado de
[45)].

2.2.3. Medicao da permeacéao do hidrogénio

Os métodos eletroquimicos sao mais utilizados na investigacao da permeacao
do hidrogénio nos metais que outras técnicas, devido as numerosas possibilidades de
variar, experimentalmente, as condi¢des de contorno, tanto no lado de entrada da
amostra como no lado de deteccéo [46]. Além disto, esta técnica oferece, com relativa
rapidez e de forma bem objetiva, os parametros referentes a permeacao do hidrogénio
como a difusibilidade aparente, D,, a solubilidade aparente, S,, e o fluxo de
hidrogénio J,(t) que permeia o material [28].

Para os métodos eletroquimicos, o lado de entrada do hidrogénio na amostra
pode ser polarizado catodicamente (precipitacdo de hidrogénio) por uma corrente
constante ou por um pulso curto de corrente. Além disto, no lado de entrada pode-se
ajustar um potencial constante ou mesmo se trabalhar com modificacdes periédicas de
potenciais. Existem muitas possibilidades de combinacdes [46], que dao origem aos

métodos de degrau, de pulso, duplo-potenciostatico e galvanostatico-potenciostatico,
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sendo este Ultimo o que serd descrito a seguir, para obtencdo da difusibilidade e
solubilidade do hidrogénio.

Desenvolvida por Devanathan e Stachurski [47] e aperfeicoada
matematicamente por Boes e Zicher [46], 0 método eletroquimico de permeagdo do
hidrogénio galvanostético-potenciostatico consta da geracdo de hidrogénio por uma
corrente catddica constante em um dos lados da amostra (lado galvanostatico) em
uma célula eletroquimica de dois compartimentos, e a detecgédo do hidrogénio em t>0
por uma corrente anddica no lado voltado para o compartimento oposto da célula, de
modo a manter a concentracdo de hidrogénio na superficie da amostra igual a zero
(lado potenciostatico). Esta técnica exige que no inicio do teste (tempo t=0) toda a
espessura “X” da amostra esteja isenta de hidrogénio, sendo que “x” varia de “0” no
lado de entrada do hidrogénio até “L”, que é a espessura do material, no lado de saida
do hidrogénio. A equalizacdo da dependéncia do tempo da concentragdo de

hidrogénio em um metal € descrita pela 22 Lei de Flick:

oc=D dc (1)

D é o coeficiente de difusédo aparente do hidrogénio, expresso, por exemplo,
em m?s. O sinal negativo indica que o fluxo de &tomos é em direc&o contréria ao
sentido positivo do gradiente de concentragéo [29].

As condigGes iniciais e de contorno da 2% Lei de Fick descritas abaixo, dédo
origem a um perfil de concentracdo do hidrogénio, c(x, t) com a espessura “x” da

amostra que evolui em funcdo do tempo até atingir o estado estacionario, conforme

estd demonstrado na figura 14 [28,48].

Em t=0 C=0 para O<x<L

Para t>0 jo=DC.J/s= constante CL(t)=0
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Figura 14 - Diagramas esquematicos do perfil de concentracéo do hidrogénio para o teste

galvanostético-potenciostatico [28,48].

A solucdo da 22 Lei de Fick através da aplicagdo das condic¢des iniciais e de

contorno para esta técnica é dada por:

i - 2
[JO-(S—X)] 8los & ("™ |f2n+1 _2n + 12Dt )
c(xt) = 5 - . -sin > -+ (S — X)-ex
D’ g (2n+1)° S 452
onde n=1,2,3... Aplicada a corrente catddica fornece:
0 n 2 2 3
i(t)=if1- 4 Z (1) ex (2n+1) = Dt
S T n+1 4.32

onde:is (t) € a corrente de permeacéao.
Os coeficientes t, t, e t. sdo obtidos a partir dos dados de permeacao

eletroquimica. t; refere-se ao ponto de inflexdo da curva da figura 9, t, é a intersegéo
da tangente do ponto de inflexdo com o nivel inicial i.=0 e t, se refere ao estado

estacionario, quando a corrente atinge um valor maximo e ndo varia com o tempo.
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2 (4)

2 (5)

(6)

O fluxo de hidrogénio, J (mol H.m?2.s™), é calculado pela equacéo 7:

i (1) (7
zF A

"]L(t) =

A forma mais adequada para se determinar a difusibilidade do hidrogénio, a
partir de uma curva de permeacdo, € através do ajuste da curva experimental em
relacdo a curva construida através da equacdo (2). Porém, em alguns casos este
método ndo pode ser usado devido, por exemplo, a presenca de aprisionadores fortes.
A presenca destes aprisionadores de hidrogénio provoca uma defasagem no tempo de
subida da curva de permeacdo. Nestes casos, o melhor método para medir o
coeficiente de difuséo € através do coeficiente ty,, pela equacgéo (5).

Os materiais apresentam diferentes coeficientes de difusdo do hidrogénio. Na
tabela 6 sdo mostrados alguns materiais e seus respectivos valores de coeficiente de
difusdo a 25°C. Para materiais com baixa difusibilidade, como é o caso da superliga
718, os métodos eletroquimicos s6 se mostram viaveis em amostras muito finas
(~100um) devido ao tempo requerido para o ensaio. Além disto, apresentam a
desvantagem de serem limitados pela temperatura maxima de 80°C, acima da qual o

eletrélito formado por H,O e NaCl tera sua taxa de evaporacao muito acelerada.
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Tabela 6— Coeficiente de difusibilidade do hidrogénio para alguns materiais a 25°C.

Acos ferriticos [49] 2x10™° m%/s
Pd [50] 3x10™ m?/s

Aco Inox [50] 2x10™"° m*/s
Liga 718 [42] 5,6x10™'° m?/s

Desta forma, pode-se utilizar o método de permeacdo eletroquimica tendo
como eletrélito NaHSO, e KHSO4 fundidos como utilizado por Liufa Liu et al. [42]. No
entanto, um método que se apresenta como alternativa para as situacdes citadas
anteriormente, € o de permeacao gasosa.

Em um ensaio de permeacé&o do hidrogénio por via gasosa tipico, um dos lados
da membrana é exposto a uma atmosfera gasosa contendo hidrogénio, enquanto o
outro lado se encontra em vacuo. As moléculas de hidrogénio dissociadas séo
absorvidas na superficie da membrana, exposta ao gas. Os atomos de hidrogénio se
difundem através desta, e entdo sdo dessorvidos e recombinados no vacuo. O fluxo de
permeacdo do hidrogénio através da membrana depende, entdo, ndo somente da
difusdo do hidrogénio no volume, mas também da recombinacdo nas interfaces
membrana/vacuo. Entdo o fluxo de permeacéo, ¢,, para qualquer caso pode ser
determinado se as propriedades do volume e os parametros de superficie do material
e as condigOes experimentais séo conhecidos [51].

Quando a pressao de hidrogénio, P, é suficientemente grande, a difusdo no
volume se torna € que controla razdo de difuséo e o fluxo de permeacéo, ¢, , através
da membrana laminada, é descrito pela equacéo (8), onde L;, € a espessura, D; e S
sdo coeficiente de difusdo e o coeficiente de difusibilidade respectivamente para

j=1,2,3...n laminas.

__ P ®)
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Quando a pressdo é pequena o suficiente, a recombinacdo na superficie se
torna o fator controlador da razéo e € ¢, dado pela equacédo (9) Onde kq e k, sédo os
coeficientes de recombinacao para as superficies no lado do gas e no lado do vacuo.

Assim como S e S, sdo coeficientes de solubilidade nestas posi¢oes.

. ©

Pode-se relacionar o fluxo total através de uma amostra de espessura d e
superficie de area A, a partir do fluxo de permeacdo ¢, e da diferenca da raiz das
pressbes na entrada (p;) e no lado de saida do hidrogénio na amostra (p,), como se

pode ver na equacéo (10) [[52] apud [53]].
Alfr, - [p (10)
e

Rothova et al. [52] estudaram a permeacdo do hidrogénio em um superliga a
base de niquel e verificaram que no intervalo de temperaturas de 300 a 600 °C a
permeacao é controlada pelo transporte através do volume e que a equacéao (10) pode
ser utilizada. Para maiores temperaturas (600-900°C) a permeacao seria controlada
pela cinética de uma reacdo abaixo da superficie. O que se da € um processo
completamente reversivel de aprisionamento / liberacdo em aprisionadores préximos a
superficie, caracterizados por suas energias de ativacdo Q. Para estas temperaturas,

o fluxo de hidrogénio J ndo sera funcdo da espessura da amostra e, por isso, pode-se

obter Qs ao invés de ¢.
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2.3. Processos de producao — A Refusédo a Arco sob Vacuo (VAR)

A fusdo no forno de indugdo a vacuo (VIM), juntamente com a refusdo por
eletrodos consumiveis, seja pelo processo de refusdo a arco sob vacuo (VAR) ou por
eletroescoria (ESR), vem atendendo a industria por muitos anos e continua a fazé-lo
hoje como principal processo de producédo de componentes feitos de superligas a base
de niquel para aplica¢fes criticas .

A refus@o a arco sob vacuo (VAR) foi o primeiro processo de refusao comercial
para superligas. Ela foi utilizada no final da década de 1950 na manufatura de
materiais para a industria aeronautica. O VAR é o principal processo de fusdo
secundario usado para produzir lingotes para a maioria das aplicagdes da liga 718
forjada [54].

A caracteristica primaria da refusdo a arco sob vacuo é a fuséo continua de um
eletrodo consumivel através de um arco de corrente direta sob vacuo. O material
fundido solidifica em um molde de cobre resfriado a 4gua. O calor gerado no processo
de VAR resulta do arco elétrico entre a superficie inferior do eletrodo e a superficie
superior do lingote. Um arco a vacuo € uma descarga elétrica que depende da
vaporizacdo e da ionizacdo do material do eletrodo para a sustentacdo em uma
atmosfera ambiente, na qual o livre caminho de um ion ou elétron no gas residual é
muito maior do que as dimensdes da descarga [54].

Uma esquematizagdo do processo VAR pode ser visto na figura 15. Um
eletrodo cilindrico produzido por VIM é colocado no topo do cadinho de cobre resfriado
a agua; o forno é colocado sob vacuo e um arco de corrente direta € estabelecido
entre o eletrodo e o material inicial no fundo do cadinho. O arco aquece tanto o
material inicial quanto o eletrodo, fundindo ambos préximos a interface, e a liga do
eletrodo fundida goteja formando a piscina de fusdo. Conforme a dgua de resfriamento
extrai o calor das paredes do cadinho, a liga fundida, préxima a parede, se solidifica

primeiro, e a solidificacdo prossegue em dire¢cdo ao interior. A certa distancia da
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superficie da piscina de fusdo, a liga se solidifica completamente, gerando um lingote
altamente denso e produzindo uma defasagem devido a redugéo entre o lingote e a
parede do cadinho. Hélio a baixa pressado geralmente é introduzido nesta regido de
defasagem para aumentar a eficiéncia da retirada de calor da superficie do lingote
[55].

Uma vez que o didmetro do eletrodo é, normalmente, de 50 a 150 mm menor
gue o cadinho, o eletrodo se move para baixo em dire¢do a piscina de forma a manter
uma mesma distancia média entre a ponta do eletrodo e a superficie da piscina; esta
distancia média € chamada de distancia do arco (do ingés arc gap). Decorrido tempo
suficiente, um estado quase estavel é estabelecido no qual é mantido um tamanho
constante da piscina de fusdo e da mushy zone (regiao “lamacenta”) na superficie de
um lingote de base sélida. Para exemplificar, um lingote de uma superliga 718 com
diametro de 510 mm e comprimento de 2500 mm serd produzido em

aproximadamente 16 horas [55].
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Figura 15 - Desenho esquematico de um processo de refuséo.

O comportamento do arco e da razdo com que o eletrodo se funde no VAR séo
muito influenciados pelo tipo e pela pressdo do gas presente na camara do forno.
Quando o gas utilizado é o CO em um VAR de porte industrial, a pressdo durante a

fusé@o € em torno de 0,133 & 1,33 Pa [56].
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O VAR é um processo secundario de refusdo, de grande importancia, que é
muito utilizado em superligas de niquel para refinar sua estrutura, aumentar a limpeza
e reduzir defeitos. Este Ultimo é de grande importancia uma vez que o limite de
escoamento destas superligas é extremamente sensivel & presenca de defeitos.
Embora o aprimoramento no controle dos processos de fusdo tenha reduzido a
presenca de muitos defeitos relacionados a fusdo, estes defeitos ainda séo
ocasionalmente encontrados nos materiais processados por VAR e serdo descritos a

sequir [56, 57].

2.3.1. Tipos de defeitos associados ao VAR

Micro-segregacao

Micro-segregacgdes sdo o tipo mais comum e, de certa forma, sao naturais do
modo de solidificacdo dendritica. Com o aumento do tempo de solidificagcdo local, os
“espinhos” dendriticos primarios e os “bracos” dendriticos secundarios se tornam
maiores, assim como 0 espagamento interdendritico que contem as menores fases
dos precipitados primarios fundidos, um material rico em niébio. Dependendo da razdo
de solidificagcdo, a micro-segregacao pode ou ndo ser observada macroscopicamente.
Isto pode levar a confundir-se com uma macro-segregacao, que é um deslocamento

fisico de solutos na mushy zone.

Macro-segregacao

O principal propdsito do processo VAR € melhorar a homogeneidade de
composicao e estrutural dos lingotes bem como a forjabilidade por meio do ajuste da

estrutura do lingote. Deste ponto de vista, o controle da macro segregacéo € o fator de
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gualidade mais importante dos lingotes processados por VAR. Trés tipos de macro
segregacdo sao comumente observados em amostras processadas em VAR: nodulos,

“sardas” e manchas brancas [56].

Nédulos: sdo zonas transversais de graos finos, que interrompem a continuidade da
estrutura colunar de grdos. Em macrografias transversais de lingotes produzidos por
VAR atacados, este defeito se apresentam em uma alternancia de anéis concéntricos
claros e escuros, similar aos anéis crescentes encontrados em madeira de arvore (por
isto o nome “nédulo”) [55, 56]. O ataque preferencial € associado ao menor gradiente
na composigdo quimica ou a flutuagdes na orientacdo dendritica.

Em sec¢bes longitudinais de lingotes produzidos processados no VAR, 0s
nédulos se apresentam como cadeias interrompidas de gréos equiaxiais que decoram
a interface liquido/sélido e, consequentemente, podem ser utilizadas para estimar a
forma da piscina de fuséo [55]. Isto pode fornecer informagdes Uteis para correlacionar
os parametros de processo com as condi¢bes de solidificagdo, conforme foi utilizado
por Wang et al.[57] em seu trabalho.

Embora ndo tenha sido relatado na literatura nenhum efeito deletério nas
propriedades mecénicas do material devido & presenca de nodulos, estes foram
observados em tarugos forjados e foram associados com a presenca de “sardas” na
producéo industrial. Se os nédulos séo ligados as condi¢gbes de solidificacdo, entdo
sua presencga, como registro de tais variagdes € Util para o entendimento de outros

aspectos da solidificacdo e para a predi¢cdo de outros defeitos durante a fusao[55].

“Sardas”: Sao os tipos mais comuns de defeitos as quais estdo propensos os lingotes
processados no VAR. Séo tipicamente enriquecidos com Al, Nb e Ti. As “sardas”
resultam do fluxo de liquido interdendritico rico em soluto na mushy zone durante a

solidificacdo. O movimento deste liquido acontece como resultado da contracdo de
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solidificacdo, da acdo da gravidade em um fluido de densidade variavel, e de forcas
eletromagnéticas.

Para a liga 718, Domingue et al. [58] verificaram que as manchas de ataque
escuras, que representam as “sardas”, se formariam do centro até a metade do raio
dos tarugos de uma liga 718 forjados. Estas manchas sao ricas em niébio e contém
guantidades excessivas de fase Laves. As “sardas” sdo de tamanho muito maior que
os bracos dendriticos dos lingotes fundidos. O fator tamanho, juntamente com a razéo
de difusdo no estado sdlido, desprezivel, do nidbio, faz com que as “sardas” sejam
praticamente iméveis para qualquer nivel de processamento termomecanico.

Os autores puderam verificar outras caracteristicas do surgimento de “sardas”.
O efeito destas nas propriedades do material é reduzir o limite de resisténcia, o
escoamento e a ductilidade. Os lingotes processados a razdes de fusdo relativamente
altas sao mais frequentemente afetados, e quanto maior o didmetro dos lingotes,
maior a ocorréncia de “sardas”.

De certa forma, a tendéncia a formacéo de “sardas” pode ser expressa como
uma combinacdo dos efeitos da composicdo quimica com os das condigbes de
solidificacdo. Morita et al. [59] desenvolveram um programa de simulacdo de
solidificacdo para evitar a formacao de “sardas”. Em seu estudo observaram que, para
um lingote de uma Liga 718, processado em VAR, as “sardas” estariam localizadas
entre a metade do raio e a borda do mesmo, em desacordo com os resultados obtidos
por Domingue et al. [58]. Uma micrografia que ilustra as “sardas” na microestrutura de

uma liga 718 pode ser vista na figura 16 (adaptado de [59]).
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Figura 16 - Micrografia de uma liga 718 processada no VAR exibindo a formac¢é&o de “sardas”
(adaptado de [59]).

Manchas brancas: sdo areas brilhantes e discretas ndo atacadas e randomicamente
distribuidas, que sdo pobres em solutos como Nb, Ti e Al. As manchas brancas
envolvidas por um 6xido e/ou nitreto sdo denominadas “sujas” enquanto aquelas que
fazem interfaces limpas com a matriz s&o chamadas manchas brancas “limpas”. As
manchas brancas de superficie tém efeito adverso nas propriedades do componente,
e as manchas brancas “sujas” com qualquer localizagao reduzem a vida em fadiga de
baixo ciclo [56, 60, 61]. O tamanho de gréo na regido da mancha branca é geralmente
maior que na matriz vizinha.

Com o objetivo de unificar o vocabulario utilizado pela comunidade metallrgica,
a ASM International formalizou a caracterizag&o e a classificagdo de manchas brancas
[60, 61], entre outros defeitos em linha, encontrados em superligas. Assim, definiram-
se trés tipos distintos de manchas brancas: discretas (‘limpas”, ou seja, néo

associadas a inclusdes, ou “sujas”), dendriticas (geralmente “limpas”) e aquelas de
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solidificacao (s6 identificada se o tamanho de grdo na mancha branca for maior que o
da matriz). Um sumario da classificagdo das manchas brancas pode ser visto na figura
17, bem como se pode vé-las nas micrografias obtidas por microscopia eletrdénica de

varredura na figura 18.
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Figura 17 - Sumario das caracteristicas dos trés tipos de mancha branca. Os ranges do nivel
de nidbio encontrado nas manchas brancas da liga 718 séo representados em barras
(adaptado de [60]).
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Figura 18 - Trés tipos de mancha branca da liga 718: (a) discretas, (b) dendriticas e (c) de
solidificagdo; MEV (adaptado de [60]).

Lingotes produzidos com baixas razdes de fusdo sdo mais afetados e, em
geral, o problema esta localizado na por¢cdo mais afetada pela cobertura quente na
lingoteira. A razdo para a formagdo de manchas brancas é a queda de material
ex0geno na piscina que permanece ndo fundido. As maiores fontes destes fragmentos
exdgenos sdo a coroa e a prateleira na borda superior dos lingotes do VAR, e
dendritos oriundos dos eletrodos do VIM. Partes da coroa e da prateleira podem ser
cortadas devido a instabilidade do arco e cair na piscina de fuséo.

No eletrodo de fusdo do VIM, uma retracdo na solidificagdo ocorre na parte
central do eletrodo causando uma regido com rechupe e porosa ao longo da linha
central. Durante a refuséo, alguns materiais porosos podem ser desalojados e cair na
piscina e fusdo. Segundo a teoria da solidificacdo, dendritos nestas regides porosas
sdo pobres em nidbio e rica em 6xidos e nitretos e tém maior ponto de fusdo do que o

material interdendritico. Assim, este é o Ultimo material a ser fundido.
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Defeitos sdnicos

A maioria das indicac¢des por ultra-som, na liga 718 forjada, apds andlise, indica
gue haja microfissuras associadas a O0xidos de magnésio e aluminio e nitretos de
titdnio. Estas s&o impurezas que surgem no ambiente do VIM e sdo preservadas ao
longo da fuséo secundaria.

Durante o processo de VAR, particulas ndo-metélicas podem ficar aprisionadas
pela crescente frente de solidificacdo. No VAR, a remocédo de inclusdes se da pelo
transporte e adesdo das particulas ndo-metdlicas na regido de interface da parede do
molde do lingote. A remocao é favorecida pelo aumento da profundidade da piscina,
diminuindo o avanco da frente de solidificacdo e com minima turbuléncia da piscina.

Outro mecanismo para a formagéo de defeitos sénicos é provido das manchas
brancas. Na verdade, inclus6es ndo-metalicas que causam indicacdes ultra-sénicas no

tarugo do VAR séo geralmente associadas com manchas brancas “sujas” [56].

2.3.2. Influéncia dos parametros de processo do VAR na Liga 718

Embora melhoras no controle dos processos de fusdo tenham reduzido a incidéncia
de muitos defeitos relacionados a fusdo (por exemplo, “sardas”, defeitos em linha e
manchas brancas [59, 60, 61]), estes defeitos ainda sdo ocasionalmente encontrados
em materiais processados no VAR. Por isto, é de grande importéncia o controle de
inimeros parametros de processo durante a fusao.

A corrente e a voltagem do arco promovem uma medida da poténcia disponivel
para aquecer o eletrodo, a piscina de fusdo, bem como para produzir as forcas
eletromagnéticas que vao gerar o movimento da liga fundida. Se houverem flutuacdes
nestes parametros serdo alterados o fluxo do fluido e o calor e seri4 afetada

diretamente a razdo de fusdo do eletrodo. Mudancas na distancia do arco irdo afetar o
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foco do arco (a area através da qual o arco atinge a piscina), resultando em alteracdes
no fluxo de calor e nas forcas eletromagnéticas. Tem-se também que a pressao da
atmosfera influencia fortemente a transferéncia de calor entre o lingote e o cadinho de
cobre, e, portanto, as condi¢des de solidificagcdo do lingote [55].

Acredita-se que o fluxo de fluido na mushy zone durante a solidificagédo seja o
responsavel pela formacdo de “sardas” em lingotes de superligas 718 e 625
processados no VAR [62]. Para que este tipo de defeito se forme é necessario que a
densidade do liquido interdendritico aumente durante a solidificacdo. Outro ponto
necessario € que as “sardas” crescam dentro de um campo de temperatura em
elevagéo para que o mecanismo de dissolucdo ocorra e as “sardas” se propaguem.

Durante a solidificacdo, o Nb, juntamente com o Mo e o Ti, € rejeitado na area
interdendritica [63, 64, 65]. Esses elementos influenciam na densidade do liquido de
formas diferentes. Embora a densidade do Nb em temperatura ambiente seja maior
gue a da liga 718, a relacdo entre a densidade dos centros dos dendritos e do liquido
interdentritico durante a solidificacdo € complexa. Embora ainda haja controvérsias,
geralmente se acredita que o liquido interdendritico vai se tornando mais denso
durante a solidificacéo da liga 718 [66, 67, 68]. No entanto, é preciso que todos o0s
elementos de liga sejam incluidos nos calculos de densidade para mostrar seu efeito.

O Nb e o C também controlam a precipitacdo dos carbetos priméarios e,
conforme estes precipitam, o0 C e o Nb sao retirados do liquido. Conforme a
solidificacao se da, as fases ricas em Nb, como a fase & (NisNb), sdo formadas a partir
do liquido interdendritico no estagio final da solidificacéo [62, 69].

Bhaumik et al. [70] verificaram que subseqientes trabalhos a quente nos
lingotes com “sardas” levam a formacao de uma microestrutura com fases como a fase
d e numerosos carbetos primarios (ricos em niodbio). Também foi reportado que
guando estes defeitos estdo presentes, a quebra da microestrutura é dificultada, uma

vez que as regides ricas em niébio possuem pouca capacidade de se deformar.
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Tanto as “sardas” quanto as manchas brancas ocorrem na liga 718, uma vez
gue seu elemento endurecedor priméario, o Nb, é associado a estes defeitos. As
“sardas” sdo mais propensas a se formarem em altas razdes de fusdo, enquanto as
manchas brancas ocorrem nas razdes de fusdo mais baixas. Entdo, 0 processo tem
uma janela limitada pela formacao destes defeitos de macro segregacéao.

Através da melhoria do entendimento sobre 0 mecanismo de formacao destes
defeitos e pela melhor definicdo das condicBes sob as quais se formam, € possivel
determinar as melhores condi¢cGes de fusdo bem como quais sdo 0s parametros mais

importantes parametros do processo a se controlar.

2.4. Aplicacao daliga 718 na industria de Gleo e gas

A liga 718 é amplamente utilizada na industria de 6leo e gas para aplicacdes
em condi¢des criticas de servigo, que envolvem tanto componentes de pogo quanto
equipamentos auxiliares submersos, susceptiveis a corrosdo e a fratura devido a
presenca de CO,, cloretos, H,S e S livre. Para muitas aplicagfes, a liga substitui
outras, resistentes a corrosao, chamadas CRA’s, (do inglés corrosion resistent alloys)
tais como a K-monel e a X750 [71].

O crescente interesse na liga 718 resulta de varios fatores, a saber: (i) foram
relatadas falhas em equipamentos de producéo fabricados a partir das mencionadas
CRA’s; (ii) a possibilidade de se fabricar colunas pesadas e componentes moldados
complexos e ainda assim alcancar a combinacéo desejada de resisténcia, tenacidade
e resisténcia a corrosdo do ambiente; (iii) a descoberta de que pequenas modificacdes
na composi¢cdo e nos tratamentos térmicos podem ser usadas para moldar a liga de
acordo com as necessidades especificas do ambiente ao qual seré aplicada [71].

Alguns dos ambientes corrosivos, encontrados na produgdo de 6leo e gas,
estdo sob pressdes de até 172MPa e em temperaturas de até 260°C. Segundo McCoy

et al [72], essa combinacdo de agentes corrosivos, temperatura e pressao podem
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submeter o material ao trincamento por corrosdo sob tensdo e esse risco aumenta
com o aumento da temperatura, da concentragdo de H,S, da presenca de ions de
cloreto e do elemento S.

Por outro lado, também de acordo com McCoy et al [72], a baixas
temperaturas, o material estara passivel de sofrer fragilizacdo por hidrogénio e
trincamento por corrosdo sob tensao, provavelmente devido a corrosdo galvanica, as
condi¢cdes &cidas e ao H,S dissolvido.

Um exemplo tipico de ambiente com temperaturas baixas € o encontrado ao
nivel da arvore de natal molhada que geralmente é da ordem de 4°C. A arvore de natal
€ um equipamento constituido por um conjunto de véalvulas, e sua principal fungéo é
permitir o controle do poco de producgéo, sendo a denominagdo molhada referente ao
fato desta estar instalada na cabeca do poco, no fundo do mar [73].

A partir da arvore de natal molhada, o 6leo é conduzido até a unidade
estacionaria através de dutos de producao, que podem ser flexiveis ou rigidos. A parte
suspensa de um duto de producdo é denominada riser (trecho dinamico), sua
operagao é critica devido a os esforgos de fadiga promovidos pela agdo da correnteza,
pelo efeito das ondas e pela movimentacao da unidade estacionaria. Parte dos dutos
gue estdo acomodados no fundo do mar é denominada flowline (trecho estatico).
Geralmente nesta parte existem parafusos de fixacdo para impedir a movimentacao
natural dos dutos. Estes devem ser resistentes a degradagcdo natural imposta pelo
ambiente e ndo podem apresentar susceptibilidade a fragilizagdo por hidrogénio.
Geralmente sédo feitos com a liga 718. Um esquema mostrando as instalacdes tipicas
de exploracdo em alto mar pode ser visto na figura 19 (adaptado de [73]). Processar o
6leo e 0 gas sob estas circunstancias requer materiais especiais, sendo o controle da

microestrutura muito importante [73].
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Figura 19 — Completacéo submarina molhada, sendo ANM: arvore de natal molhada e detalhe
de parafuso da liga 718 utilizado para fixacdo dos dutos (adaptado de [73]).

Segundo McCoy et al [72], pocos localizados em &guas profundas ou ultra
profundas, conhecidos como “pogos acidos”, geralmente apresentam condicbes como
altas temperaturas, altas pressfes e elementos nocivos. Em geral, a resisténcia aos
mecanismos degradantes aumenta com a adicdo dos elementos Cr, Mo, W e Nb na
liga. A descoberta de novos pocos cada vez mais profundos, e que proporcionalmente
apresentam condi¢cdes mais severas de servigo, tem tornado invidvel a utilizacdo do
aco carbono presente em equipamentos e instalagbes dos pogos conhecidos por
"doces” e, a0 mesmo tempo, justificado o emprego de materiais como as superligas de
niquel.

Em relacdo a escolha dos materiais para equipamentos como ganchos,
valvulas de seguranca submarinas e bombas se fazem necessarias ligas endureciveis
por precipitacdo para que se tenha uma boa resisténcia em sua se¢éo transversal, que

nao pode ser obtida por trabalho a frio. De acordo com McCoy et al [72], as ligas a
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base de niquel mais comumente utilizadas incluem as ligas 925, 718, X750, 725,
725HS e Monel K-500, sendo a selecdo entre estas de acordo com a necessidade de
resisténcia mecanica.

McCoy et al [72] definiram por ensaios que, geralmente, a liga 925 € usada a
758 MPa de limite de escoamento minimo. Para as ligas 718 e 725 o valor é de 827
MPa, enquanto a liga 725HS € usada para um nivel de 965 MPa de limite de
escoamento.

McCoy et al [72] concluem que a liga 725 oferece boa resisténcia a corrosao
em ambientes de salmoura, extremamente corrosivos e, na presenca do elemento S,
em temperaturas de até 242°C. A dureza maxima esta abaixo daquela permitida por
norma, 392 HV. A resisténcia ao trincamento por corrosao sob tensdo da liga 725,
endurecida por precipitacdo, € superior aquela da liga 718 em ambientes corrosivos.
Considerando as ligas a base de niquel endureciveis por precipitacdo, a resisténcia a
corrosdo em ambientes de salmoura corrosivos decresce da seguinte forma: liga 725>
liga 725HS> liga 925> liga 718> Monel K-500 e liga X-750.

A tabela 7 (adaptado de [71]) exibe componentes comumente feitos da liga
718. De acordo com Onyewuenyi [71], os requisitos de resisténcia estdo divididos em
dois grupos. Para equipamentos de pog¢os, tais como 0s acessoOrios e 0 corpo de
valvulas que atendam a especificacdo da APl PSL4, o limite de escoamento minimo é
de 517 MPa. Para fixadores e equipamentos auxiliares projetados para conectar 0s
membros rosqueados como as tubulagBes de alta resisténcia e/ou suportar altas

pressdes internas, a resisténcia minima é de 827 MPa.
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Tabela 7 — Aplicacdes tipicas da liga 718 na exploracdo e producao de 6leo e gas (adaptado de
[71)).

Resisténcia ao escoamento Dureza méaxima, HV
minima usual, MPa
Valvulas superficiais de 827 392
segurancga
Embaladores 827 392
Ganchos 517-827 392
Valvulas, seats e stems 517 392
Vélvulas contra incéndio 517 392
Prote¢Bes contra explosédo 517 392
Mandris de bolso laterais 517 392
Fixadores (parafusos, etc.) 827 392

Componentes auxiliares como ganchos de tubulagdo, embaladores e
componentes do corpo de valvulas de seguranga de superficie, sdo considerados
particularmente criticos, uma vez que podem ser altamente tensionados com cargas
de até 103 MPa, enquanto expostos a meios muito corrosivos contendo H,S, CO, e
cloretos aquosos. As temperaturas de servico usuais podem variar desde a
temperatura ambiente, durante tratamentos de acidulacdo, até 176°C na producao
normal. A falha destes componentes pode resultar em riscos financeiros significativos,
e na liberacdo de gases toxicos mortais como H,S. Tais preocupacdes demandam
propriedades especiais conseguidas através do rigido controle do processo de
fabricagdo dos componentes da liga 718 [71].

Para aplicacdes em pocos profundos com géas sulforoso, os requisitos criticos
sdo entdo: (i) resisténcia a corrosdo generalizada e localizada; (ii) resisténcia a trinca
induzida pelo ambiente; (iii) alta resisténcia acima de 827 Mpa com dureza méxima de
392 HV; (iv) tenacidade a fratura. O objetivo de se ter uma otimizag&o da tenacidade €
garantir que um vazamento antes da ruptura seja alcancado pelos componentes de

contencdo da presséo, ou ao menos, excluir uma fratura fragil por falha catastrofica.
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Uma consideracdo a se fazer é a de que fatores metallurgicos que melhoram a
tenacidade também promovam resisténcia a corrosdo e a fratura. Estes fatores
incluem controles especificos da composicdo da liga, das praticas de fusédo e
refinamento, o grau e a uniformidade do trabalho a quente e o tratamento térmico.

A composicao quimica da liga 718 utilizada para a aplicacdo em questdo é
limitada a menores graus de carbono (0, 045% max) e maiores limites minimos de Ti,
Al e Nb (0.808, 0.40% e 4.87%, respectivamente) comparada a especificacdo de
materiais para uso aeroespacial. O nivel maximo de elementos metaléides como P, S,
Pb, Se e Bi foram diminuidos desde que se descobriram seus efeitos na tenacidade e
na resisténcia a fratura relacionada ao ambiente, ja que influenciam nas atividades da
superficie e nas propriedades dos contornos de gréo [71].

Em relacdo aos tratamentos térmicos, o controle da temperatura de
solubilizagéo tem papel importante na dissolucdo de fases intermetalicas da estrutura
forjada, no refinamento de gréos através da recristalizacdo de novos graos uniformes
e para prover homogeneidade na liga de forma que as propriedades desenvolvidas na
liga durante um posterior envelhecimento, sejam menos dependentes da histéria
termomecanica da liga. Assim, de acordo com Onyewuenyi [71], para que se atenda
uma relagdo satisfatoria entre a homogeneidade quimica e microestrutural e a
resisténcia e a tenacidade, geralmente a temperatura utilizada esta entre 996°C e
1051°C.

Conforme visto, a superliga 718 apresenta boa resisténcia a corrosao aquosa
em agua do mar e, por isso, € largamente utilizada em constru¢des submetidas a esse
meio. Entretanto é sempre importante salientar que seu custo deve ser levado em
conta a cada caso, pois para algumas aplicacbes menos rigorosas existem materiais

menos nobres que apresentam menor custo e que podem ser considerados [74].
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3. MATERIAIS E METODOS

A composicdo quimica do material fornecido pela High Temp Metals e utilizado
no presente estudo é dada na tabela 8. O material foi fornecido como chapa laminada
a frio e recozida com 1mm de espessura e tamanho de grdo médio de 14,5 um.
Seguindo os requisitos do API- American Petroleum institute [9], parte das amostras foi
submetida a um tratamento de envelhecimento a 800°C por 6 horas seguido de
resfriamento ao ar. Esta norma determina que o tempo de envelhecimento (seja em
uma ou mais etapas) ndo deve exceder o tempo total permitido (ou seja, de 6 a 8
horas). Desta forma, espera-se que a microestrutura possa apresentar a fase 6 de
forma ndo aceitavel para aplicacdes na indlstria de Oleo e gas. Assim, para se
aproximar desta microestrutura e estudar os efeitos da sua interacdo com o
hidrogénio, as demais amostras foram tratadas a 800°C por 20 horas, seguido de
resfriamento ao ar. As amostras serdao identificadas como envelhecidas ou
superenvelhecidas, respectivamente. Em cada condi¢do, as amostras foram tratadas
termicamente em um Unico lote para assegurar que as morfologias da precipitacao

sejam idénticas.

Tabela 8 — Composi¢édo quimica da liga 718 (wt %).

Cc Mn P S Si  Cr Ni Al Mo Cu Nb Ta Ti Co B Fe

0,04 06 0007 00003 08 1851 5281 055 293 002 5,08 002 100 011 0,002 18,64

Para as andlises de TPD, chapas de 1mm de espessura na condicdo como
recebida foram laminadas para 0.12mm. Em seguida, foram recozidas a 1025°C por
10 minutos, resfriadas ao ar e, entdo, polidas mecanicamente. Partes destas chapas
foram submetidas aos mesmos tratamentos térmicos mencionados para as chapas

ndo laminadas, ou seja, de 800°C por 6 e 20 horas seguidos de resfriamento ao ar.
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Outras ndo sofreram tratamento térmico posterior a solubilizacdo para representar a

condicdo como recebido.

3.1. Anélise microestrutural

Amostras metalograficas, em cada condicdo, foram atacadas com o reagente
Marble (20g CuSQ,, 50ml HCL, 50ml H,O) por um tempo de 5 & 60 segundos e
examinados por microscopio 6tico (MO), OLYMPUS GX-71, e por microscopio
eletrbnico de varredura (MEV), JEOL JSM 6460LV, com um aparelho de
espectroscopia de raios-x de energia dispersa (EDS) acoplado, para auxiliar na
identificacdo e medida dos precipitados. Andlises fractograficas foram também obtidas
pelo MEV. Os valores de microdureza das microestruturas foram tomados em escala

Vickers, com carga de 50g.

3.2. Carregamento eletroquimico e gasoso

As amostras laminadas e destinadas as analises de TPD bem como as amostras
destinadas aos ensaios de tracdo, foram polidas mecanicamente em ambos os lados
apols os tratamentos térmicos. Para obter amostras hidrogenadas eletroliticamente, o
eletrdlito utilizado foi uma solugdo de NaOH 0,1M. Foram usados fios de platina como
catodo da célula eletrolitica e uma corrente de 8mA/m? foi aplicada. Amostras nas trés
condicbes para ensaios de tracdo foram mantidas carregando por 545 horas a
temperatura ambiente, sendo a solugéo trocada a cada 36 horas. Amostras, também
nas trés condic¢des, para analises de TPD foram carregadas por 160 horas.

As amostras hidrogenadas por via gasosa para analises de tracdo
permaneceram por 284 horas a 500°C e 15 bar de pressédo no forno, e para garantir

gue todas ao final estariam na mesma condicdo, as amostras foram hidrogenadas
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juntas, porém separadas dentro do forno por um arranjo de fios de niquel para permitir
a hidrogenacdo de toda a superficie. As amostras para analises de TPD foram
carregadas no forno por 207 horas nas mesmas condicfes de temperatura e pressao.
Foi realizada uma simulacdo do ciclo térmico equivalente aquele sofrido durante a
hidrogenacdo gasosa para avaliar a possivel influéncia do processo de recuperacao.

Este tratamento foi realizado no mesmo forno, por 230h a 500°C sem hidrogénio.

3.3. Ensaios de tracao

As dimensdes dos corpos de prova estdo indicadas na figura 20 e seguem a
norma AST E-8M 04. Estes foram utilizados ao longo da direcdo de laminagdo da
chapa original. Para prevenir danos as amostras durante o tratamento térmico, 0s
corpos de prova foram enviados para serem usinados apenas apoés tratadas as chapas
originais. Os corpos de prova foram fabricados por eletro-eroséo e as dimensdes
conferidas em projetor de perfis. Os ensaios de tracdo de todos os corpos de prova
foram conduzidos & temperatura ambiente, com taxa de 5x10™“s™. As superficies de

fratura dos corpos de prova ensaiados foram estudadas utilizando o MEV.

Figura 20 — llustracdo esquematica do corpo de prova de tracao utilizado (un: mm).

3.4. Dessorc¢éao a temperatura programada (TPD)

Para o desenvolvimento de andlises de TPD, amostras hidrogenadas foram

introduzidas em um tubo de quartzo sob um fluxo continuo de argénio de alta pureza
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atuando como gas de transporte. O reator foi aquecido a partir da temperatura
ambiente até 700°C em uma taxa de aquecimento constante de 10°C/min. O
hidrogénio dessorvido foi medido pela comparacéo da condutividade do gas de saida
com uma mistura arg6nio-hidrogénio padrao, previamente medida. Quando a amostra
carregada com hidrogénio é aquecida a uma taxa de temperatura constante, o pefrfil
exibe picos de dessorcao de hidrogénio em temperaturas caracteristicas, dependendo
da energia de ligacdo do hidrogénio sitio aprisionador atuante. A &rea do pico depende
do contetdo de hidrogénio aprisionado e da taxa de aquecimento.

Um esquema dos materiais e métodos aplicados no presente estudo pode ser
visto na figura 21. A tabela 9 apresenta 0s ensaios realizados para cada uma das

amostras produzidas.

cnun
= =
= =3

Figura 21- Esquema dos materiais e métodos aplicados no presente estudo.
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Tabela 9 - Materiais e métodos utilizados

Amostra

Tracéo

Fractografia

Metalografia

TPD

como recebido chapa 1mm

X

X

X

envelhecido chapa 1mm

superenvelhecido chapa 1mm

como recebido chapa 1mm
hidrogenacéo eletrolitica

X[ XX

X[ X| X

X[ X| X

como recebido chapa 1mm
hidrogenacéo gasosa

x

x

x

envelhecido chapa 1mm
hidrogenacéo eletrolitica

envelhecido chapa 1mm
hidrogenacéo gasosa

superenvelhecido chapa 1mm
hidrogenacéo eletrolitica

superenvelhecido chapa 1mm
hidrogenacédo gasosa

laminada recozida chapa 0,12mm

envelhecido laminada recozida
chapa 0,12mm

superenvelhecido laminada
recozida chapa 0,12mm

laminada recozida chapa 0,12mm
hidrogenacao eletrolitica

laminada recozida chapa 0,12mm
hidrogenac¢éo gasosa

envelhecida laminada recozida
chapa 0,12mm hidrogenacao
eletrolitica

envelhecida laminada recozida
chapa 0,12mm hidrogenacao
gasosa

superenvelhecida laminada
recozida chapa 0,12mm
hidrogenacéo eletrolitica

superenvelhecida laminada
recozida chapa 0,12mm
hidrogenacéo gasosa

68




4. RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1. Anélise microestrutural

Microestruturas representativas da liga 718 nas condicbes estudadas
observadas por MO e por MEV sdo apresentadas nas figuras 22 e 23
respectivamente. Para os materiais utilizados nos ensaios de tracdo com 1mm de
espessura, as imagens mostram as condicbes como recebida, envelhecida e
superenvelhecida e para aqueles utilizados nos testes de TPD, os quais foram
laminados e recozidos a 1025°C por 10 minutos para entdo representar a condicao
recozida, e passar pelos tratamentos térmicos de envelhecimento e
superenvelhecimento.

O tratamento de recozimento das amostras laminadas, para ensaio de TPD,
resultou em uma microestrutura préxima a do material utilizado para ensaios de tracao
com 1mm de espessura, como fornecido para as condi¢cbes de tratamento térmico
analisadas, embora o MEV revele uma rugosidade no interior do grdo eventualmente
associada a subestrutura formada ou a efeito de precipitacdo. No caso das estruturas
envelhecidas o resultado foi de fato equivalente.

As fases precipitadas com os tratamentos térmicos de envelhecimento s&o

principalmente a fase 6 em forma de agulha e carbetos em forma de blocos, além de y’
e y’, que nao sao vistos, mas precipitam com o envelhecimento. Uma razdo
volumétrica maior de fase & aparece nas condi¢cdes envelhecidas e superenvelhecida.
Esta fase provavelmente ja estava presente na condicdo como recebida, uma vez que
a temperatura e o tempo do tratamento térmico utilizada est4 muito abaixo do range de

temperaturas para inicio da sua precipitacdo, como se pode ver na figura 2 (adaptado

de [8]). Desta forma, o material como recebido continha & e carbetos de nidbio e
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titdnio. A microestrutura da condicao superenvelhecida (figura 23 (c)) seria classificada
como nao aceitavel pela norma API 6-A718 [9].

As fases y' e y” ndo podem ser notadas pelas imagens por MEV devido ao seu
tamanho ser geralmente menor que 20 nm. Imagens de y e y” pelo microscépio
eletronico de transmissdo podem ser vistas em muitas referencias como na Ref. [38].

Os valores de dureza Vickers (carga de 50g) sdo mostrados na tabela 10 e
demonstram que a 800°C por 20h ocorreu de fato um superenvelhecimento que
resultou em perda de dureza devido a dissolu¢éo da fase y”, em favor do crescimento
da fase . Foi feita a dureza das amostras preparadas para TPD e os resultados sdo

mostrados na mesma tabela.

70



a) Material Como Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragdo. Imagem obtida por MO
aumento de 200x.

b) Material Como Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragcdo. Imagem obtida por MO
aumento de 400x.
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c) Material Envelhecido, chapa 1mm espessra pafa nsaios de ragﬁo. imge obtida por MO
aumento de 200x.

d) Material Envelhecido, chapa 1mm espesura para ensaios de tragao. Iagem obtida por MO
aumento de 400x.
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mm espéssura péra ensaios detragﬁo. |
MO aumento de 200x.

MO aumento de 400x.
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g) Material Revcozido, chapa 0,12mm espessura para tetes de TPD. Imagem obtida por MO
aumento de 200x.

h) Material Recozido, chapa 0,12mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por MO
aumento de 400x.
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nto de 200x.

nto de 400x.
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k) Material Superenelhecido, chapa 0,2mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por
MO aumento de 200x.

7 A, 50 um

I)  Material Superenvelhecido, chapa 0,12mm espssura para testes de TPD. Imagem obtida por
MO aumento de 400x.

Figura 22— Imagens obtidas por MO (200x e 400x) da liga 718 como recebida, envelhecida e
superenvelhecida para ensaios de tracao e para testes de TPD.

76



b e 1E8 M

a) Material Como Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragéo. Imagem obtida por
MEV aumento de 1000x.

COFPFE

b) Material Como Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragio. Imagem obtida por
MEV aumento de 3000x.
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C) Material Envelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragio. Imagem obtida por MEV
aumento de 1000x.

aumento de 3000x.
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€) Material Superenvelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragdo. Imagem obtida por
MEV aumento de 1000x.

£
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f)  Material Superenvelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragdo. Imagem obtida por
MEV aumento de 3000x.
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g) Material Recozido, chapa 0,12mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por MEV
aumento de 1000x.

: -, .
[ S e ® M - -

h) Material Recozido, chapa 0,12mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por MEV
aumento de 3000x.
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i) Material Envelhecido, chapa 0,12mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por MEV
aumento de 1000x.

Z2gkL)

j) Material Envelhecido, chapa 0,12mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por MEV
aumento de 3000x.
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z@kl  ¥1,888  18mm COPFE

k) Material Superenvelhecido, chapa 0,12mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por

MEV aumento de 1000x.

ZEkU 2 BE COPFPE

[) Material Superenvelhecido, chapa 0,12mm espessura para testes de TPD. Imagem obtida por

MEV aumento de 3000x.

Figura 23 — Imagens obtidas no MEV (1.000x e 3.000x) da liga 718: como recebida,
envelhecida e superenvelhecida como fornecida com 1mm de espessura para ensaios de
tracéo e laminada até 0.12mm para TPD.

Tabela 10— Microdureza Vickers da Liga 718 nas condi¢cées como recebido, envelhecido e
superenvelhecido (carga 509).

Microdureza (Hv)

Como recebido Envelhecido Superenvelhecido
Chapa para ensaio de 288 448 363
tracdo (1mm espessura)
Chapa preparada para 304 453 440

testes de TPD(0,12mm)
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Conforme se pode ver pelos resultados de EDS do material como recebido na
figura 24, ndo é possivel determinar nas imagens (a) se ha a presenca de fase 6 uma
vez que a massa da fase globular visivel é demasiado pequena, e o resultado é a
composicao da matriz y. Por este mesmo motivo, o pico de nidbio nas imagens (b) néo
se apresenta com grande diferenca do pico de niquel, como ocorre no EDS de
carbetos de nidbio onde a massa destes & maior.

A figura 25 mostra o resultado do EDS das amostras envelhecidas a 800°C por
6 horas. Nesta é possivel identificar a presenca da fase & visualmente. O resultado do
EDS nao apresenta pico de molibidénio e ha uma diferenca menor entre os picos de
niquel e nidbio o que sugere a presenca desta fase. O segundo EDS mostra outra
regido da amostra com um carbeto de niébio.

Na figura 26, em uma amostra superenvelhecida a 800°C por 20h, pode-se
comparar os EDS’s da fase 6 com o da matriz y. Nesta condicdo, o material apresenta
maior fragédo volumétrica de fase 6 localizada nos contornos de grao em forma acicular.
Devido a isto, é possivel identificar por meio do EDS a presenca desta fase ja que com
massa maior, estes precipitados sao identificados com menores aumentos.

Para efeito de comparacéo, pode-se ver pela figura 27 imagens das amostras
do material hidrogenado por via eletrolitica e gasosa com 1mm de espessura, utilizado
para o0s ensaios de tracdo, nas condicbes como recebido, envelhecido e
superenvelhecido. Nao se pode verificar diferencas microestruturais quando

comparados as imagens respectivas do material sem hidrogénio na figura 22.
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Figura 24 — Imagens por MEV: a)material como recebido em dois aumentos (3.000 e 10.000x)
e EDS das microestruturas indicadas pelas setas; b) ilustra outra regido deste mesmo material.
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Cr
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c)

Figura 25 — Imagens por MEV: material envelhecido e EDS das microestruturas indicadas pelas
setas.
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0
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c)
Figura 26 — Imagens por MEV: material superenvelhecido e EDS das microestruturas indicadas
pelas setas.
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a) Material Como Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragdo hidrogenado
eletroliticamente. Imagem obtida por MO aumento de 200x.

b) Material Como Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de tra¢do hidrogenado
eletroliticamente. Imagem obtida por MO aumento de 400x.
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¢) Material Como Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragcao hidrogenado por via
gasosa. Imagem obtida por MO aumento de 200x.

50

d) Material Com Recebido, chapa 1mm espessura para ensaios de ragéo hidrogenado por via
gasosa. Imagem obtida por MO aumento de 400x.
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e) Material Envelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tracéo hidrogenado
eletroliticamente. Imagem obtida por MO aumento de 200x.

- 4, - s r / <> “ E v
f)  Material Envelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragao hidrogenado
eletroliticamente. Imagem obtida por MO aumento de 400x.
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g) Material Envelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tracao hidrogenado por via gasosa.
Imagem obtida por MO aumento de 200x.

S1m?

h) Material Envelhecido, chapa 1mm espessur para ensaios de tracédo hidrogendo por via gasosa.
Imagem obtida por MO aumento de 400x.
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i) Material Superenvelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tra¢do hidrogenado
eletroliticamente. Imagem obtida por MO aumento de 200x.

j)  Material Superenvelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tragédo hidrogenado
eletroliticamente. Imagem obtida por MO aumento de 400x.
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k) Material Superenvelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tracédo hidrogenado por via
gasosa. Imagem obtida por MO aumento de 200x.

1)  Material Superenvelhecido, chapa 1mm espessura para ensaios de tracédo hidrogenado por via
gasosa. Imagem obtida por MO aumento de 400x.

Figura 27- Imagens obtidas por MO (200x e 400x) da liga 718 como recebida, envelhecida e
superenvelhecida hidrogenados eletroliticamente e por via gasosa para ensaios de tragéo.
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4.2. Ensaios de tracado

O efeito dos tratamentos térmicos de envelhecimento e superenvelhecimento a
800°C por 6 e 20 horas nas propriedades mecanicas da liga 718 pode ser visto na
figura 28. O tratamento de envelhecimento mostra, tipicamente para as ligas
endurecidas por precipitacdo, um significativo aumento tanto do limite de escoamento
guanto o limite de resisténcia, acompanhado pela significativa reducdo de ductilidade.

A amostra superenvelhecida evidencia o efeito do coalescimento dos
precipitados, reduzindo os niveis de resisténcia, acompanhado de um ligeiro aumento
da ductilidade. O efeito de endurecimento € provocado pela fase y’ e, em ambas a
situacdo ja se observa a presenca de fase 8, 0 que é um indicativo da limitagdo do
efeito de endurecimento provocado por y”. Este aspecto serd melhor discutido a seguir
nas analises da equacédo (11). Além do efeito no endurecimento, quando y” e & estao

presentes, espera-se uma maior sensibilidade a fragilizagédo pelo hidrogénio.

1500 -
1400 -
1300 -
1200 -
1100 -
1000 -
900 -
800
700 -
600 -
500 -
400 -
300
200 -
100

0 T T T | I — T T T T T T T 1

0,0 0.1 0.2 0,3 04 0,5 0,6 0,7

Figura 28 - Curvas Tensdo (MPa) x Deformac¢do (mm/mm) do material como recebido (linha
cheia), envelhecido (linha pontilhada) e superenvelhecido sem hidrogénio (linha tracejada).
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O efeito provocado pelo hidrogénio nos testes de tracdo em carregamento
continuo de amostras com carregamento de hidrogénio por meio eletrolitico, de
amostras com carregamento de hidrogénio por via gasosa e as sem carregamento
pode ser visto na tabela 11 e na figura 29, com curvas de tracdo escolhidas ao acaso,
uma vez que ndo houve grande discrepancia entre os resultados de amostras na
mesma condicao.

A tabela 11 a e a figura 29 permitem também comparar os efeitos dos
tratamentos térmicos entre si. A tabela 11 exibe a perda relativa de ductilidade pelo
efeito do hidrogénio (PRD) definida como a deformacdo uniforme da amostra
carregada com hidrogénio dividida por aquela da amostra livre de hidrogénio na
mesma condicdo e o resultado subtraido de uma unidade.

Na condicdo como recebido (figura 29 (a)), a hidrogenacdo afeta apenas
ligeiramente a ductilidade e ndo apresenta uma sequéncia de reducdo em fungéo da
guantidade esperada de hidrogénio absorvido no material. Estatisticamente podem ser
consideradas muito proximas. Dessa forma a sensibilidade a fragilizagdo pelo
hidrogénio nesse material, nessas condicdes, € baixa, pois a fracdo volumétrica de y” e
d € muito baixa (condicdo como recebido, ou seja, solubilizado) como reportado na
literatura [36, 37].

Por outro lado, pode-se observar que, para a condicdo como recebida
hidrogenada gasosa houve um aumento significativo do limite de escoamento (em
torno de 17%) e o aparecimento de um limite de escoamento descontinuo. A0 mesmo
tempo, um ligeiro aumento da on.x foi observado. Esse efeito é conseqiiéncia do
processo de envelhecimento estatico provocado pela exposicdo do material a
temperatura de 500°C por 207h, e este efeito sera verificado adiante.

As amostras hidrogenadas eletroliticamente (figura 29 (b)), quando comparadas
com as amostras sem hidrogénio, mostram perda de ductilidade, especialmente na

condigéo envelhecida, o que se deve a presenca de fases y” e §, esta em formato

acicular nos contornos de gréao, vide micrografias apresentadas por MO e MEV.
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A dréastica reducdo da ductilidade sem alteracdo significativa dos niveis de
resisténcia € um resultado esperado uma vez que a presenca de & e y” aumenta a
sensibilidade a fragilizacdo pelo hidrogénio e sugere que a resisténcia a fragilizacao
pelo hidrogénio da liga pode ser consideravelmente aumentada pela dissolu¢do desta
fase.

Entretanto, pode-se ver que a hidrogenacdo gasosa provocou nas amostras
envelhecidas apenas uma pequena reducdo da ductilidade, acompanhada de uma
diminuicédo da resisténcia. Esse resultado pode parecer contraditério, pois é esperado
um efeito maior de fragilizacdo para o carregamento gasoso, onde haveria maior
guantidade de hidrogénio na amostra, que no carregamento eletrolitico. Esse efeito é
novamente conseqiéncia do processo de envelhecimento estatico provocado pela
exposicdo do material a temperatura de 500°C por 207h que no material envelhecido
provoca um efeito de recuperacgéao.

Em nenhuma das amostras envelhecidas foi observado limite de escoamento
descontinuo. O endurecimento por solucédo soélida ndo foi significante, possivelmente,
devido aos elementos intersticiais terem sido consumidos na precipitacao.

Para as amostras superenvelhecidas (figura 29 (c)), observa-se igualmente
para a hidrogenacao eletrolitica uma significativa reducéo da ductilidade, nos mesmos
niveis de resisténcia entre corpos de prova hidrogenados e sem hidrogénio.
Entretanto, ao contrario do que se observa no material envelhecido, a reducdo de
ductilidade da hidrogenacédo gasosa foi igualmente significativa. Neste Ultimo caso, o
efeito da fragilizagdo foi mais efetivo. Da mesma forma, ndo se observa limite de

escoamento descontinuo para estes corpos de prova superenvelhecidos.
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Figura 29 - Curvas de tragdo das amostras como recebidas, envelhecidas e superenvelhecida

sem hidrogénio e carregadas com hidrogénio eletrolitico e gasoso.

Tabela 11- Comparacéo dos ensaios de tracdo das amostras sem hidrogénio e carregadas por
via eletrolitica e gasosa.
Como recebido Envelhecido Superenvelhecido
Livre de eIetrTJIitic gagos Livre eletrl-cinlitic H Livre eIetrT»Iitic H
H deH gasoso deH gasoso
(o] [0} (0] (0]
Limite
escoa-
mento 42465+ | 503,64 | 907,40 | 920,68 + 846 + 809 + 771,01+ | 791,95
(Mpa) 439+ 4 6,25 +9,13 | £13,20 6,21 36,51 64 15,64 +32,84
Limite de
resis- 1290,3 1168,2 | 12111 1124,5
téncia 91551+ | 879,47+ | 925,68 3+ 1206,72 + 4+ 5+ 1115+ 9+
(Mpa) 4,65 0,75 +12,77 4,98 21,89 46,67 13,02 37,84 56,72
Defor-
magao
Uniforme | 55,94 46,66 + 48,97 + | 23,66+ 10,75 + 19,54 + | 27,59 + 10,39 + 14,85 +
(%) 2,68 1,32 4,47 0,54 2,47 2,21 3,49 2,16 2,80
PRD 17% 12% 55% 17% 62% 46%

De forma a certificar os resultados das amostras hidrogenadas por via gasosa,

foram realizados ensaios de tragdo em amostras nas mesmas condicbes de

temperatura, porém sem hidrogénio e serdo denominados ensaios simulados da
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hidrogenacéo gasosa. Estas amostras foram submetidas a 500°C por 230 horas e os
dados sao apresentados na tabela 12.

No material simulado da hidrogenacéo gasosa, 230h e 500°C sem hidrogénio,
0 resultado para o material como recebido apresentou as mesmas caracteristicas
daquele para hidrogenacdo gasosa, ou seja, aumento de resisténcia e, ainda, o
aparecimento do limite de escoamento continuo foi observado nas curvas resultantes.
O efeito ndo seria causado pelo hidrogénio, mas simplesmente pelo envelhecimento
estatico.

O efeito do hidrogénio no material envelhecido ocorre de fato pela reducéo de
ductilidade retratada principalmente na hidrogenada eletrolitica. A hidrogenagéo
gasosa nao resultou em fragilizagdo maior, como esperado, pois sofreu um processo
de recuperacdo como evidencia a curva do simulado da hidrogenacéo gasosa, na qual
a ductilidade aumentou significativamente. Na realidade, retratou um processo
competitivo entre recuperacao e fragilizacdo por hidrogénio e, portanto, o hidrogénio

afeta as propriedades do material envelhecido.

Tabela 12 - Resultados do ensaio simulado a 500°C por 230h, condi¢des de temperatura do
hidrogenamento gasoso.

Simulado da hidrogenagéo gasosa sem hidrogénio

Como Recebido Envelhecido Superenvelhecido
Limite de
Escoamento 516 +1 884 + 1,25 866 + 8,5
(Mpa)
Limite de
Resisténcia 950+ 1 1269 + 5 1266 + 5
(Mpa)
Deformagéo 51+0,9 26+1 24+2
Uniforme(%)

Figura 30 - Curvas de tracdo das amostras sem hidrogénio e das hidrogenadas tanto por via
eletrolitica quanto por via gasosa.

E sabido que a resisténcia do material pode ser interpretada pela soma dos

fatores correspondentes aos mecanismos de endurecimento por uma equagao
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simplificada de estado. A equacado 11 apresenta uma adaptacdo desta para o presente
caso.

(11)
0=0,+0,+0g + 01 +0p( 5 +0p, +0p

onde:

O; = resisténcia intrinseca da liga

0, = endurecimento devido as proprias discordancias

Oss = endurecimento por solugéo sélida

O+ = endurecimento por refino do tamanho de grao

Opy-5) = endurecimento por precipitagdo da fase y”, que precede e compete
com a precipitacéo de 5

Opy = endurecimento por precipitagéo da fase y’

Opc = endurecimento por precipitacdo de carbetos

Para o material como recebido, fornecido como tendo sofrido tratamento de
solubilizacéo, a soma dos fatores op(,.5) € Op, Sera considerado desprezivel. No caso,
os fatores o, 0,, Opc € O7g N&0 se modificam apds os tratamentos térmicos de
solubilizacdo e envelhecimento, por isso serdo englobados na constante da equacéo.
O aumento do tamanho de gréo esperado entre os tratamentos de envelhecimento de
6 (envelhecido) e 20 (superenvelhecido) horas a 800°C contribuiria de forma negativa
para a resisténcia do material, no entanto no presente caso isto ndo foi significativo,
como ja comentado anteriormente. A resisténcia do material no estado solubilizado
podera portanto ser representada de acordo com a expresséao 12.

(12)
o, =C; +og

onde:

Cs = 0;, 0,, Opc, 01 =CONstante

Para as condicbes de envelhecimento, o fator oss sera considerado
desprezivel, em fungdo da precipitacdo nas condi¢cdes de envelhecimento, onde os
atomos de soluto foram consumidos. A resisténcia do material apos o envelhecimento

pode ser representada de acordo com a expresséo 13.
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O-env = Cenv + JP(y"—c?) + JP;/' (13)

onde:
Cenv = 0, Op, Opc, O1 =CONstante
Sera explicado a seguir o efeito do envelhecimento provocado pelo hidrogénio

sem prejuizo das contribui¢cdes de Op5), Op(y) € O1c discutidas aqui.

4.3. Efeito da fragilizacao pelo hidrogénio

Muitas teorias sobre fragilizacdo por hidrogénio foram apresentadas para tentar
explicar os mecanismos que fazem com que o hidrogénio fragilize o material. Porém
deve-se ressaltar o fato de que estes mecanismos podem atuar conjuntamente de
maneira que cada um possua a sua influéncia no resultado final, sem que haja apenas
um mecanismo responsavel pela fragilizacéo.

O efeito deletério do hidrogénio normalmente € uma combinacdo da acao do
hidrogénio e da tensdo de tragdo aplicada e pode se manifestar de varias maneiras,
como trincas, bolhas, formacdo de hidretos e perda da ductilidade. Na revisédo
bibliografica foram apresentados os modos pelos quais o hidrogénio fragiliza a liga
718, e 0s mesmos serdo apresentados aqui como ferramentas para analisar e discutir
os resultados obtidos nos ensaios de tracédo e nas fractografias. Serd, entédo, sugerido
o modo pelo qual o hidrogénio fragilizou a liga 718 nas condi¢des estudadas.

Teoria de Fragilizacdo Pela Formacdo de Hidretos: é a degradacédo do grupo de
metais Nidbio, Vanadio, Tantalo e Zircénio, do Titanio e do Magnésio em ambientes
com hidrogénio, pela formagédo de um hidreto metdlico fragil na ponta de uma trinca
[24], o que n&o € o caso da liga em estudo.

Teoria da Presséo: A fragilizacédo é atribuida a difusdo atdmica do hidrogénio dentro
dos metais e a eventual acumulacao em vazios ou outras superficies internas da liga.

Como a concentragdo de hidrogénio aumenta nestas descontinuidades
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microestruturais, € criada uma alta pressdo interna favorecendo o crescimento de
poros ou o surgimento de trincas. Um fendbmeno bem conhecido é o de que o
carregamento de hidrogénio ligas de niquel em alta fugacidade, tanto em altas
pressdes, gas de hidrogénio, ou sob carregamento eletroquimico extremo, podem criar
uma densidade significante de vazios e danos irreversiveis a liga [24].

Teoria da Adsorcdo ou da Energia Superficial: a adsorcdo de hidrogénio na
superficie livre criada adjacente a ponta da trinca, diminui a superficie de energia livre
e desta forma, a energia de fratura. A reducdo da energia de fratura aumentara a
propagacao de trincas em niveis de tensdo abaixo das tipicamente encontradas para
uma liga particular em um ambiente inicial. O hidrogénio existente em solug&o sélida
no material seria fornecido a trinca por difusdo, sendo atraido pelo concentrador de
tensdo na ponta da trinca.

Teoria da Decoeséo: descreve o efeito do hidrogénio na forca de coesédo entre
atomos da liga matriz. O hidrogénio adsorvido na superficie da amostra diminui a
energia livre, o que resulta em uma redugdo da energia necessaria para quebrar a
energia de coesdo através do plano cristalografico e a fratura comega facilmente.
Concentracfes suficientemente altas de hidrogénio que se acumulam a frente da
ponta de uma trinca sdo assumidas de forma a diminuir a forca de coesiva do
reticulado e entdo uma fratura ocorre. Aqui se considera que o atomo de hidrogénio e
nao o gas seja fragilizante.

Alteracbes nas Ligacdes entre Atomos - aprisionadores de hidrogénio:
aprisionadores de hidrogénio podem ser considerados como a ligacao dos atomos de
hidrogénio a impurezas, defeitos estruturais ou constituintes microestruturais na liga.
Estas ligacdes podem ser atribuidas a campos elétricos e campos de tensdes
elasticas, gradientes de temperaturas, gradientes de potencial quimico ou armadilhas
fisicas.

Teoria Sobre Interag6es Hidrogénio - Discordancias: diversas teorias sugerem que

o hidrogénio estaria principalmente concentrado préximo as discordancias, formando
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atmosferas de Cottrell (porém néo necessariamente endurecendo o material). Assim o
H interage com o campo elastico de tracdo da rede em torno das discordancias. Toda
vez que discordancias sob a influéncia de atmosferas de hidrogénio movem-se
durante o deslizamento plastico, elas perdem parte do hidrogénio para lacunas criadas
pela deformacao plastica. Esses &tomos de hidrogénio acumulados se combinam para
formar hidrogénio gasoso, criando as tensdes internas necessarias para provocar a
fragilizacdo. A impossibilidade de migracdo do hidrogénio junto com as discordancias
em temperaturas muito baixas ou com elevadas taxas de deformacdo explica a
inexisténcia de fragilizacdo nestas condi¢coes.

As teorias apresentadas, com excecdo da teoria relacionada a formagédo de
hidretos, concordam que a presenca de lacunas e de hidrogénio, converge para a
reducdo da ductilidade. De fato, uma vez que a difusdo substitucional ocorre
preferencialmente através de lacunas, um aumento na concentracdo destas ira afetar
fortemente a difusdo. No entanto, ha outras possibilidades de interacao do hidrogénio
com o material deformado.

O envelhecimento por deformagdo em ligas de agos é um fendbmeno que

provoca variagdo nas propriedades com o tempo a temperatura ambiente, sendo o

[}

processo acelerado pela elevacdo da temperatura. O envelhecimento das ligas
observado pela variacdo das suas propriedades. Assim, por exemplo, tem-se o
aumento da dureza, do limite de escoamento, da resisténcia a tragdo e diminuicdo do
alongamento, da estricgdo e da condutividade térmica [76].

Qualquer causa que dificulte o movimento das discordancias estara produzindo
o endurecimento de um metal ou liga. Assim, a deformacdo e a diminuicdo do
tamanho dos grdos sdo fatores de endurecimento. As causas que determinam o
envelhecimento das ligas podem ser, dentre outras, a ordenacdo de uma solucdo
sélida desordenada, a formacado de solucdes sélidas, o aparecimento de novas fases
ou a precipitacdo de uma solucdo solida supersaturada. A formagédo de uma solucéo,

com teores crescentes de soluto, provoca o endurecimento, ao criar as atmosferas de
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Cottrell [77] de atomos de soluto em torno das discordancias. Segundo a Teoria Sobre
Interacdes Hidrogénio — Discordancias, esta atmosfera pode ser formada pelo
hidrogénio introduzido no material. A precipitacdo de particulas de segunda fase,
como a fase y", vao também dificultar o movimento das discordancias, e o
endurecimento vai depender, principalmente, das distancias entres essas particulas.

Apbs a formacao de solucao sélida, o envelhecimento pode ser provocado de
duas formas: permanéncia a uma temperatura conveniente por um determinado tempo
ou, envelhecimento ap6s deformacdo plastica. A deformacdo plastica provoca a
instabilidade da solucdo sdélida intersticial porque o0s &atomos intersticiais nao
acompanham os movimentos bruscos das discordancias produzidos pela deformacéo
plastica. Os atomos de soluto em torno das discordancias movem-se atraidos pelos
defeitos reticulares no sentido de readquirirem o equilibrio perdido. Essa precipitacdo
dos a&tomos de soluto (no caso hidrogénio) em defeitos da microestrutura atua como
se 0s atomos estivessem supersaturando a matriz, produzindo o envelhecimento por
deformacéo pela formacgédo de atmosferas de hidrogénio [78].

Tendo em vista 0 que foi apresentado, pode-se atribuir pelo menos dois fatores
pelos quais o hidrogénio contribui para a tensdo total, uma vez que sua presenca
influencia o limite de resisténcia do material: as contribuigbes da tensdo associada ao
envelhecimento por deformacéo pela formacgédo de atmosferas de hidrogénio (Ogpr) € a
da tensdo associada a interacdo hidrogénio — lacunas (o4.). Tem-se entdo a equacgéao

14.

Oenv = Coany ¥ Op(yrs) ¥ Opy + Oy + 04, (14)

Por esta equacdo pode-se estimar que o papel do hidrogénio no
envelhecimento por deformacgéo e na interacdo com lacunas influencia a resisténcia do
material nas condigbes envelhecidas hidrogenadas. Entretanto esse efeito ndo foi

claramente observado nos resultados de tracéo.
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4.4. Analises Fractograficas

As imagens obtidas no MEV da regido caracteristica da fratura dos corpos de
prova ensaiados em cada condicdo serdo apresentadas nas figuras 31 a 39 em 500x e
1000x, mostrando as trés condicbes, como recebido, envelhecido e superenvelhecido,
nos estados sem hidrogénio, carregado com hidrogénio eletrolitico e gasoso, nesta
sequéncia.

Todas as amostras livres de hidrogénio fraturam de um modo ductil pela
coalescéncia de microcavidades. Os dimples da condigdo como recebida (figura 30),
assim como os dimples das condi¢des envelhecidas (figura 31 e figura 32) em geral
sdo caracteristicos. Com o carregamento de hidrogénio por meio eletrolitico anterior
ao ensaio de tracdo, observa-se dimples caracteristicos em todas as condi¢des, nédo
surgindo grande diferenga entre a condicdo como recebido (figura 33) e envelhecido
(figura 34). Nestes, a principal caracteristica da fratura ainda se mostra dactil pela
coalescéncia de microcavidades. Na condicdo superenvelhecida carregada com
hidrogénio por meio eletrolitico (figura 35), onde se tem o0 mais baixo limite de
resisténcia para esta condicéo, a morfologia é completamente diferente.

Para as amostras hidrogenadas por via gasosa anteriormente ao ensaio de
tracao, pode-se observar um modo de fratura dictil. Esta caracteristica pode ser vista
no material na condicdo como recebido (figura 36) onde os dimples sdo pequenos,
embora seja possivel observar contornos de grao caracteristicos de fratura
intergranular, e ficam mais evidentes nas condi¢des envelhecida (figura 37) e
superenvelhecida (figura 38) sucessivamente.

Os sitios de fratura intergranular que iniciaram de particulas de & foram mais
evidentes nas amostras envelhecidas e carregadas com hidrogénio por via gasosa,
como se pode ver pelas setas na figura 37 e na figura 38. Estas observacoes estdo de
acordo com a literatura ([42] apud [79]) que reportar o surgimento de micro-trincas,

inclusive intergranulares a partir de particulas da fase 3. No ensaio de tracdo, as
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discordancias em movimento poderiam transportar e depositar mais hidrogénio nas
interfaces entre & e a matriz. Microtrincas poderiam se originar destes sitios tdo logo o

hidrogénio atinja uma fugacidade critica. Estas microtrincas podem se juntar e acelerar

a propagacao da trinca.

Figura 31- Fractografia do material como recebido sem hidrogénio em a)500x e b) 1000x.
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Figura 32 - Fractografia do material envelhecido sem hidrogénio em a)500x e b) 1000x.
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Figura 33- Fractografia do material superenvelhecido sem hidrogénio em a)500x e b) 1000x.
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Figura 34 - Fractografia do material como recebido carregado eletroliticamente com hidrogénio
em a)500x e b) 1000x.
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Figura 35- Fractografia do material envelhecido carregado eletroliticamente com hidrogénio em
a)500x e b) 1000x.
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Figura 36- Fractografia do material superenvelhecido carregado eletroliticamente com
hidrogénio em a)500x e b) 1000x.
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Figura 37 - Fractografia do material como recebido carregado por via gasosa com hidrogénio
em a)500x e b) 1000x.
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Figura 38 - Fractografia do material envelhecido carregado por via gasosa com hidrogénio em
a)500x e b) 1000x.
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Figura 39- actografi do material superenvelhecido caregado por via gasosa com
hidrogénio em a)500x e b) 1000x.

Foram realizadas fractografias laterais dos corpos de prova ap0s ensaio de
tracdo. As observacBes mais contundentes do efeito da fase 6 foram de fato

observadas na condigdo superenvelhecida, onde conforme ja visto, esta fase se

encontra em maior razao volumétrica. Pela figura 40, é notavel a existéncia de buracos
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deixados pela fase provavelmente 3, caso tenha havido a deposi¢édo de hidrogénio em
sua interface com a matriz, devido ao esforco de tragdo em uma amostra
superenvelhecida carregada por via gasosa ha regido da fratura. Trés outras regides
sdo mostradas, sendo a segunda préxima a regido da fratura evidenciando ainda a
presenca destes buracos, a terceira ainda na secao util com menos buracos e a quarta
ilustra a secdo da presa a garra do equipamento de tracdo, onde ndo se vé tais

buracos e sim a fase 6 decorando o gréo.

4.3. Dessorcao a temperatura programada

Os perfis dos testes de TPD do hidrogénio introduzido eletroquimicamente nas
amostras laminadas e recozidas nas condi¢fes laminada 0,12mm de espessura e
revenida, envelhecida e superenvelhecida sdo mostradas na figura 41 (linhas mais
espessas) racionalizada pela massa. As curvas foram ajustadas (linhas mais finas) por
uma fungéo gaussiana. Os resultados dos célculos matematicos das areas dos picos e
a temperatura maxima apresentada sao mostrados na tabela 14.

Na figura 41, as amostras foram carregadas eletroliticamente. Levando em
consideragdo que os testes foram conduzidos nas mesmas condicdes de taxa de
aquecimento e de densidade de corrente, a diferengca nos valores de area das
amostras carregadas eletroliticamente podem ser associadas ao hidrogénio dissolvido
e aprisionado na microestrutura. Isto por sua vez, esta relacionado a solubilidade do
hidrogénio no material. As areas de picos apresentadas na tabela 14 para estas
amostras apresentam maiores valores de areas para as condi¢cdes envelhecidas,
engquanto o tempo de carregamento e as condi¢bes de teste foram as mesmas para
todas as condicOes. Estes resultados sugerem que amostras envelhecidas possuem
maior difusividade do hidrogénio quando comparadas as condicdes revenidas. A

difusividade do hidrogénio para a superliga 718 na condicdo revenida a temperatura

114



ambiente é da ordem de 10™ m?s. Os sitios aprisionadores responsaveis por este
efeito poderiam ser a fase 3, indicando o segundo pico, possivelmente, a temperatura
de dessorcdo do hidrogénio desta fase. O primeiro pico pode ser associado as
discordancias existentes no material.

Os resultados do TPD para as amostras hidrogenadas por via gasosa sdo
inconclusivos, pois 0 equipamento apresentou contaminag¢do na linha de argbnio, o
gue afetou os resultados de dessorcéo. Pelos resultados analisados nas amostras de
tracdo, a absorcao de hidrogénio deve ser maior nestas amostras quando comparadas
as amostras carregadas eletroliticamente e pelos resultados dos presentes testes de
TPD, ndo é o que se observa. Como sugestdo para trabalhos futuros, é necessario
realizarem-se novos testes de TPD a partir de amostras hidrogenadas por via gasosa

com o equipamento de TPD reparado.

Tabela 13— Dados da Dessorcao & Temperatura Programada das areas dos picos ajustados e
da temperatura para as amostras carregadas por via eletrolitica.

Carregamento eletrolitico

Revenida Envelhecido Superenvelhecido
Area  Temperatura Area Temperatura Area  Temperatura
(u.a.) (°C) (u.a) (C) (u.a) (°C)
Picoa
esquerda 351 174 627 188 385 180
Picoa
direita 387 244 197 233 223 231
Area
total 738 824 608
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20 um

Figura 40 — MO —imagens de trés regides de um corpo de prova na condigédo
superenvelhecida carregada por via gasosa, mostrando o efeito da fase 6.
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Figura 41 — Curvas de dessorcdo a temperatura programada do hidrogénio absorvido
eletroguimicamente em amostras laminadas a frio e recozidas nas condi¢8es revenida,
envelhecido e superenvelhecido racionalizados pela massa.
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5. CONCLUSOES

A influéncia da precipitacdo nas propriedades mecanicas de uma liga 718 e seus
efeitos na fragilizagdo pelo hidrogénio foi estudada no presente trabalho. Foram
realizados ensaios de tracdo, de TPD, observacdes pelo MO e MEV, além de analises
por EDS e fractografias. As amostras foram analisadas na condicdo como recebida e
por dois tratamentos térmicos de envelhecimento. Estes foram submetidos a
hidrogenac&o eletrolitica e gasosa e 0s resultados comparados.

- Os tratamentos de envelhecimento resultaram em um aumento do limite de
resisténcia e da dureza em um primeiro momento devido aos efeitos de precipitacdo e
amolecimento para a condicdo superenvelhecida devido ao coalescimento dos
precipitados, além de ligeira reducao de ductilidade.

- Os ensaios de tragdo mostram reducéo da ductilidade do material hidrogenado
guando comparado a condicao sem hidrogénio, sendo, de forma geral, o efeito mais
significativo apresentado pela condi¢cdo superenvelhecida hidrogenada por via gasosa.

- A interacdo do hidrogénio com a fase & com pode ser vista nas imagens de
fractografia e pode explicar o aumento do o seu efeito na ductilidade nas condigbes
envelhecidas. A fase & tem efeito negativo na fragilizacao pelo hidrogénio da liga 718 e
a dissolucdo desta pode diminuir a fragilizacdo causada pelo carregamento com

hidrogénio.
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Abstract. In some applications involving aggressive environments, common in oil and gas
industries, superalloys 718 may suffer hydrogen embrittlement, resulting in degradation of
mechanical properties. The aim of this work is to study the interaction of hydrogen with different
microstructures in a 1Imm thick plate, annealed and age hardened superalloy 718. In this way, the
effects of hydrogen interaction on microstructure were studied via thermal programmed desorption
(TPD), tensile tests and scanning electron microscopy (SEM). Samples were studied in as-received,
artificially aged and overaged conditions. Hydrogenated samples submitted to tensile tests
presented ductility loss when compared to hydrogen free samples, showing the hydrogen
embrittlement sensitivity of this alloy. The influence of & phase precipitation on hydrogen
diffusivity, as a result of aging treatment, was also discussed in this work.

Introduction

INCONEL? 718 is a relatively recent superalloy once its industrial application started in
1965. It is a precipitation hardened alloy, containing significant amounts of Ni, Cr, Fe, Nb and Mo.
Al and Ti are also present in minor amounts. INCONEL 718 has good corrosion and high
mechanical properties and excellent weldability. It is employed in gas turbines, rocket engines,
turbine blades and bolts for applications in severe environments. This alloy has shown to be
adequate for nuclear, cryogenic and petrochemical industries.

Superalloy 718 is age-hardened by combined precipitation of fine y’> (a meta stable
intermetallic compound NisNb, tetragonal centered crystal) and, of with minor contribution, of y’
(intermetallic compound Nis(Ti,Al), simple cubic crystal) phases in an austenitic matrix y (face
centered cubic). Besides these two coherent matrix-strengthening phases, there are usually two
kinds of incoherent precipitates, which are block-shaped carbides (like (Nb,Ti)C) homogeneously
distributed in the matrix, and needle-shaped o particles (a stable intermetallic compound NizNb with
orthorhombic structure) that tend to be distributed at grain boundaries[1-3].

Hydrogen embrittlement is the loss of ductility, delayed failure, or facet fracture attributable
to the presence of hydrogen. The phenomenon is called internal or external hydrogen embrittlement
when hydrogen enters the material before an external stress is applied or otherwise, respectively.
Because of its complex microstructure, INCONEL 718 presents serious embrittlement sensitivity in
the aged condition that can bring about significant risks when this alloy is used in hydrogen
environments, such as in petroleum applications. Many studies have been developed aiming at
researching superalloy 718 properties of embrittlement [3-5]. Most of these researches focus on
investigating the effects of hydrogen on mechanical properties or fracture modes. They agree that

'INCONEL is a trademark of Inco Alloys International, Inc., Huntington, WV.
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both internal and external hydrogen can cause serious ductility loss, and causes the fracture mode to
change from ductile microvoids coalescence to brittle cleavage. Hydrogen trapped by sites like
second phases is likely to induce microcracks more easily in a nearby matrix when INCONEL 718
is deformed. These particles are considered irreversible traps of hydrogen with activation energy of
77-87 kJ/mol [6]. During the propagation of primary cracks, hydrogen can be transported to crack
tips by moving dislocations and further accelerates the cracking process. Therefore, absorbed
hydrogen on bulk matrix accelerates the nucleation and propagation of cracks causing a ductility
loss.

Besides the effect of carbide particles on INCONEL 718 hydrogen embrittlement, some
authors suggest that the effect of & phase is also significant (as Ref. [6]). Although its binding
energy to hydrogen (30kJ/mol [7]) is smaller than 58kJmol, value that has been proposed as the
criterion to determine whether a trapping site is reversible or not [8], these authors verified that &
dissolution increases hydrogen embrittlement strength on tensile tests when comparing to alloys
with large amounts of this phase. This effect is originated on the fact that 6 phase is incoherent with
matrix y and tends to precipitate on grain boundaries. When the sample is submitted to a mechanical
tensile stress, the interface between & and matrix is deformed, favoring hydrogen trapping in this
site. Microvoids may origin in these sites under stress, creating cracks and accelerating fracture
process.

In the present study, an attempt has been made to verify the effects of hydrogen on the
mechanical properties of a 718 superalloy with different microstructures obtained in the as-received
condition and after two different heat treatment conditions, which were based on a heat treatment
that attempted (1073K/6h) and one that did not attempted (1073K/20h) the API-American
Petroleum Institute requirements [9]. Petroleum norm was chosen because petroleum industry is
one of these superalloy final users and for the applications of this industry requires a restriction on
the total content of 5[] phase. The effects of hydrogen interaction on microstructure were studied
through TPD, tensile tests results and scanning electron microscopy observations.

Experimental

Material. The chemical composition of alloy 718 used in the present study is shown in table 1.
Material was supplied cold rolled and annealed as 1mm thick plates. Following API-American
Petroleum Institute requirements [9], samples were submitted to an age treatment of 1073K for 6
hours followed by air cooling. This norm says the aging time should not exceed the maximum
allowable aging time (6 to 8 hours), or one could obtain a microstructure not allowed for petroleum
application, that is rich in acicular & phases on grain boundaries. To obtain this microstructure and
study the effect of its interaction with hydrogen, the other samples were treated at 1073K for 20
hours followed by air cooling. These conditions will be called aged and overaged conditions
respectively. Specimens of each kind were heat-treated in one lot to ensure they had identical
precipitation morphologies.

Table 1 - Chemical composition of superalloy used in present work 718 (wt %)

C Mn P S Si Cr Ni Al Mo Cu Nb Ta Ti Co B Fe

0.04 0.6 .007 .0003 0.8 1851 5281 .55 293 .02 508 .02 1.00 .11 .002 18.64

For TPD analysis, 1mm plates in as-received conditions were cold rolled to 0.12mm. Then,

they were annealed at 1298K for 10 minutes and mechanically polished. Parts of that plate were
submitted to the same heat treating as the non-cold rolling material was, of 1073K for 6h and 20h
followed by air cooling.
Microstructural analysis. Metallographic specimens from each condition were etched with Marble
reagent for 5 to 60 seconds and examined using an OLYMPUS BX60M optical microscope and
JEOL JSM 6460LV scanning electron microscope (SEM) with an attached energy-dispersive X-ray
spectroscopy (EDS) device aiming to identifying and evaluating the precipitates. Hardness values of
the microstructures were taken in Vickers.
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Electrochemical hydrogen charging. Both sides of the specimens were mechanically polished.
The electrolyte used to obtain hydrogenated samples was a solution of 0.1M NaOH. A platinum
thread was used as cathode of the electrolytic cell and a current of 8A/m? was applied. Samples in
the 3 conditions for tensile tests were maintained charging for 545 hours and solution was changed
regularly. Samples, also in 3 conditions, were charged for 160 hours for TPD analysis.

Tensile tests. The dimensions of tensile specimens are illustrated in fig.1. They were used in the
rolling direction lengthwise. In order to prevent damages during heat treating, the specimens were
manufactured after the original plates were heat treated. Tensile tests of all specimens were
conducted in air at room temperature, with a slow strain rate of 5x10™s™.
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Fig.1 — Schematic illustration of tensile specimens (un: mm).

Thermal programmed desorption. Hydrogenated samples with its mass measured were placed
into a quartz tube under a continuous flow of high purity argon acting as carrier gas. The reactor
was heated from room temperature up to 973K at a constant heating rate of 10K/min. Desorbed
hydrogen was measured comparing outgoing gas conductivity with a standard, previously
measured, argon-hydrogen mixture. When hydrogen charged specimen is heated at a constant
temperature rate, the profile shows peaks of hydrogen desorption at characteristic temperatures,
depending on hydrogen-trap site binding energy. Peak intensity depends on the content of trapped
hydrogen and on heating rate.

Results and discussion

Microstructural analyses. Representative microstructures of as-received, aged and overaged alloy
718, observed by SEM are showed in Fig. 2 for the material used on tensile tests (a, b, and c) and
for those used for TPD tests (d, e and f). The precipitate phases were mainly needle-shaped or rod-
shaped 6 and block-shaped carbide. A greater volumetric rate of 6 appears on aged and overaged
conditions successively, denoting that this phase was already present in as-received condition, once
the heat treatment temperature used is far below the range of temperatures for its precipitation [10].
v’’ and y’ particles cannot be noticed in SEM pictures because their size is generally less than 20nm.
TEM images of y”’ and y’ can be seem in many references like Ref. [11]. Hardness values (load
509) are shown in table 2 and demonstrate that at 1073K for 20h there was in fact an overaging that
resulted in hardness loss, because of the growth of & phase which held grain boundary.

Tensile Tests. Hydrogen degradation in continuous loading tensile tests of samples previously
hydrogen charged or not (denoted H and H—free respectively) is show in table 3, which compares
data average from all specimens tested in each condition, and in Fig.2, with results of randomly
chosen specimens. They permit also comparing heat treatments effects with each other.

Table 3 shows the relative ductility loss (RDL) defined as the strain of hydrogen charged
specimen divided by that of H-free specimens and the result subtract of one unit. As expected, table
3 shows the increase on mechanical resistance as the material is aged at 1075K. This increase is
accomplished by ductility loss.

The load-elongation curves exhibit continuous yielding in all conditions, typical of stable
face centered cubic alloys, which scarcely presented a difference among specimens in the same
conditions, although there was a considerable decrease in yield strength for as received specimens
when comparing specimens without hydrogen to those hydrogenated.

Ductility loss caused by hydrogen presence is evident on overaged specimens which
presented the highest RDL compared with H-free specimens. This can be associated to the growth
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of precipitates like 56 phase on aged conditions and it suggests that the hydrogen embrittlement
resistance of the alloy can be greatly improved by dissolving these particles.
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Fig.1 - SEM images (3.000x) of superalloy 718: a) as-received, b) aged and c) overaged as from
supplied 1mm thick plates for tensile tests; c) as-received, d) aged and e) overaged cold rolled
until 0,12mm thick plates and heat treated for TPD tests.

Table 2 — Hardness of INCONEL 718 in as-received, aged and overaged conditions(load 509)
As-received Aged Overaged
Hardness (Hv) 288 448 363
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Table 3 —Average tensile results from all specimens tested in each condition.

As received Aged Overaged
H-free H H-free H H-free H
Yeld Strength 438 380 923 919 823 806
(Mpa)
Ultimate Tensile
Strength (Mpa) 927 893 1292 1204 1215 1120
Strain 50% 45% 20% 10% 21% 10%
RDL 11% 48% 52%
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Fig. 4- Tensile curves of randomly chosen specimens of each condition.
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Fig.6 — Thermal programmed desorption curves of hydrogen absorbed electrochemically into cold
rolled and annealed specimens in a)as-received, b) aged and c) overaged conditions streamlined
by mass.

Thermal programmed desorption. TPD profiles of hydrogen introduced electrochemically into
cold rolled and annealed specimens in as-received, aged and overaged conditions are shown in Fig.6
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(thicker lines) streamlined by mass. They were fitted (thinner lines) by a gaussian function as well
as the mathematical calculus of peaks area and maximum temperature presented in table 4.

Taking into account that tests were conducted in the same conditions of heating rate and
current density, the difference in area values can be associated to hydrogen dissolved and trapped in
the microstructure. This is related to hydrogen solubility in the material. The peaks areas presented
in table 4 for all samples shows higher area values for aging conditions, while time and tests
conditions for all samples were the same. Those results suggest that aged samples have higher
hydrogen diffusivity when comparing to as received condition. Hydrogen diffusivity for superalloy
718 in as received conditions at room temperature is of the order of 10™ m?%s. The trapping sites
responsible for this effect could be & phase.

Table 4 — Thermal Programmed Desorption data of fitted peaks area and temperature.

As received Aged Overaged
Area Temperature Area Temperature Area Temperature
(a.u.) (K) (a.u.) (K) (a.u.) (K)
Left
Peak 242.5 445.9 534.1 465.9 406.02 455.5
Right
Peak 273.2 516.57 248.52 518.2 194.5 505.1
Total
Area 515.7 782.62 600.52

Summary. Hydrogen decreases ductility of superalloy 718, as it is widely know. Aging treatments
increase & phase particles, what in turn results in an increase on relative ductility loss.

The higher content of 6 phase particles seems to increase hydrogen diffusivity in material as
thermal programmed desorption results shows.
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