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O presente estudo investigou a influéncia dos tratamentos térmicos na
microestrutura e nas propriedades mecéanicas da superliga Inconel 718. O material foi
submetido a tratamentos térmicos de solubilizacdo a 1050°C por 5 e 10 minutos. Em
seguida, foi feito envelhecimento a 800°C por 6 horas (norma API) no material como
recebido e nas duas condi¢fes solubilizadas. As microestruturas foram observadas por
microscopia Otica, eletrénica de varredura e de transmissdo, sendo 0s precipitados
identificados por EDS, difracdo de elétrons e pela morfologia. Foram realizados
também medidas de tamanho de grdo e ensaios de dureza e de tracdo. Com a
solubilizacdo, houve dissolucdo total das fases y’ ¢ y” e parcial da fase 8, resultando no
aumento do tamanho de grdo e na reducdo da dureza e da resisténcia a tragdo. Apds
envelhecimento, os materiais se tornaram mais duros e resistentes, em funcdo da
precipitacdo das fases y’ e y”, e ndo foram observadas diferencgas relevantes nos valores
de dureza e de resisténcia a tracdo entre 0s materiais com e sem solubilizacdo prévia,
apesar dos diferentes tamanhos de gréo e diferentes quantidades de fase 6, mostrando
que a precipitacdo das fases y’ ¢ ¥y é o mecanismo de endurecimento preponderante na
liga 718.
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EFFECTS OF SOLUTION AND AGING HEAT TREATMENTS IN
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This study investigated the influence of heat treatment on microstructural and
mechanical properties of Inconel 718 superalloy. The material was solution treated at
1050°C for 5 and 10 minutes. Then, samples in as received condition and in two
solution treated conditions were aged at 800°C for 6 hours (following API
specification). The microstructures were observed by optical, scanning electron and
transmission electron microscopy, with the precipitates being identified by EDS,
electron diffraction and morphologic analysis. Grain size measurements, hardness and
tensile tests were also conducted. After solution treatment, y’ and y” phases were
completely dissolved, while & phase was just partially dissolved, resulting on an
increase of grain size and a decrease of hardness and strength. After aging, the materials
became harder and more resistant, due to precipitation of fine particles of y> and y”, and
there was no significant difference in hardness and strength of the samples with or
without previous solution treatment, despite the difference in grain size and amount of &
phase. This shows that the precipitation of y* and y” phase is the main strengthening

mechanism in alloy 718.
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1 - INTRODUCAO

A tecnologia aeroespacial foi responséavel pelo desenvolvimento da maior parte
dos materiais de alta resisténcia, que surgiram principalmente apds a década de 1950.
Isso porque, por mais de trés décadas, do inicio do século XX aos anos 1930, houve um
atraso no desenvolvimento de motores a jato por ndo se dispor de um material que
suportasse manter alta resisténcia mecanica e a corrosdo/oxidacdo a elevadas

temperaturas [1-3].

Os motores aeroespaciais impulsionaram o aperfeicoamento do entendimento,
do design e do processamento de materiais adequados a condigcbes extremas de
operacdo. Entre esses materiais, se enquadram as ligas de titanio, os materiais

compositos e as superligas [1-2].

As superligas sdo ligas a base de ferro, cobalto ou niquel, de alta resisténcia a
elevadas temperaturas, sendo as de niquel as mais utilizadas. As superligas de niquel,
em constante desenvolvimento, sdo utilizadas em um numero cada vez maior de
aplicacbes, devido a otimizacdo da composicdo quimica e dos novos processos de
fabricacdo, como a refuséo a vacuo em forno a arco. Como resultado dessas inovacdes
tecnoldgicas, esses materiais sdo capazes de suportar temperaturas cada vez mais

elevadas [1-6].

Particularmente, a superliga de niquel Inconel 718 foi desenvolvida no final da
década de 1950, sendo muito utilizada em componentes de turbinas. Apesar de ter sido
apresentada hd um periodo relativamente longo de tempo, ainda é largamente utilizada

em diversas aplicagdes, nas industrias aeroespacial, nuclear e de petréleo, devido a



combinacdo de excelentes propriedades mecénicas, resisténcia a corrosdo e

soldabilidade a elevadas temperaturas até 650°C [7-11].

As principais fases responsaveis pelas superiores propriedades mecanicas a
elevadas temperaturas da matriz y (cfc) na liga 718 séo a fase y” (NisNb - tetragonal),
principal fase endurecedora, e a fase coerente com a matriz y* (Niz(Al, Ti)), esta menos
efetiva no endurecimento. Se a liga for mantida na faixa de temperatura entre 650 e
900°C, pode ocorrer a dissolugdo da fase metaestavel y” em favor da precipitagao da
fase estavel 5, de mesma estequiometria NizNb, porém com estrutura ortorrdmbica. A
fase 6 resulta em perda de resisténcia mecanica, aléem de outros efeitos deletérios. Por
outro lado, alguns estudos revelam que a mesma controla o crescimento de grdo durante

tratamento térmico de solubilizagdo [7-13].

A superliga Inconel 718, largamente utilizada ha pelo menos 40 anos, pode ser
considerada um material de engenharia maduro, embora permaneca sendo
intensivamente estudada, dadas as exigéncias de desempenho cada vez maiores de suas
aplicacGes [11]. Estudos realizados por Olovsjo et al [14] e Ferreira [15], por exemplo,
mostraram que o refino de grdo como mecanismo de endurecimento na liga 718 é
observado na condi¢cdo solubilizada, mas é muito pouco efetivo quando a liga é

envelhecida.

Em adicdo aos estudos que veem sendo realizados, e tendo em vista a relevancia
desta liga, o presente trabalho tem como objetivo investigar o efeito de tratamentos
térmicos de solubilizacdo e envelhecimento na microestrutura e nas propriedades
mecanicas da liga Inconel 718. Para isso, foram realizados, com base na norma de
petroleo e gas APl (UNS NO07718) [16], os tratamentos térmicos de solubiliza¢do a

1050°C por 5 e 10 minutos e de envelhecimento a 800°C por 6 horas, nas amostras



como recebida e nas previamente solubilizadas. Foram utilizadas as técnicas de
microscopia Otica, eletronica de varredura e de transmissdo (sendo as fases identificadas
por EDS, difracdo de elétrons e morfologia dos precipitados), além de medidas de

tamanho médio de grdo, e a realizacdo de ensaios de dureza e de tracao.

Com os resultados obtidos, verificou-se que apo6s solubilizacdo houve total
dissolugao das fases y’ € y” e de parte de fase d, resultando no aumento do tamanho de
grdo e reducdo da dureza e da resisténcia a tracdo. Ap6s o envelhecimento, ndo houve
diferencas significativas nos valores de dureza e de resisténcia & tracdo entre 0s
materiais com e sem solubilizacdo prévia, apesar de diferentes tamanhos de gréo e
diferentes quantidades de fase 6. A partir disso, foi possivel mostrar que, na liga 718, a
precipitagdo das fases y’ e y” € 0 mecanismo de endurecimento preponderante, quando

comparado as demais variaveis microestruturais.



2 - REVISAO BIBLIOGRAFICA

2.1 - NIQUEL

O niquel é o quinto elemento mais abundante na Terra, de nimero atémico 28,
situado na primeira fileira de metais de transigdo, ao lado do ferro e do cobalto. E um
metal de massa atbmica 58.71 u, estrutura cristalina cubica de face centrada e, em
condicBes ambientes, tem como ponto de fusdo 1455°C e massa especifica 8,9 g/cm®
[6]. O niquel e suas ligas sdo extremamente importantes na industria em virtude da
habilidade de resistirem a uma variedade de condi¢des extremas de operacdo, as quais

envolvem meios corrosivos, elevadas temperaturas e/ou alta tenséo [17].

E também um dos mais versateis e importantes metais industriais, sendo um
elemento de liga indispensavel para acos inoxidaveis austeniticos, ferros fundidos e
ligas ndo ferrosas. Ligas de niquel-ferro vém sendo desenvolvidas para aplicagdes que
requerem controle de expansédo térmica ou caracteristicas de permeabilidade magnética.
Niguel e compostos de niquel sdo também usados para cunhagem, baterias,

catalisadores e supercondutores magnéticos [17].

O niquel estd presente geralmente em dois principais tipos de minérios, 0s
sulfetos e as lateritas. Os minérios de sulfetos sdo derivados de processos hidrotermais
ou wvulcénicos. Estes estdo normalmente associados ao cobre e/ou cobalto e,
eventualmente, a metais preciosos, como ouro e platina. Os minérios de lateritas sdo
formados préximos da superficie, logo abaixo de rochas de carater ultrabasico, as quais
sdo formadas de acordo com as condicBes climéticas da superficie. Estas ocorrem
especialmente em regides de climas tropicais proximas ao equador, em regides aridas do

centro oeste da Australia ou em areas Umidas do Leste Europeu. Dependendo do clima,



ha a formacdo de diferentes tipos de minérios, denominados limonita, nontronita,
saprolita, garnierita e serpentina, com variados niveis de impurezas de magnésio, ferro e

silica [18].

Em todo o mundo, h& abundantes reservas econdmicas de niquel, principalmente
na Australia, Canadd, Nova Caleddnia, Filipinas, Indonésia e Russia. Em 2008, de
acordo com a US Geological Survey [18], as reservas globais econémicas e sub-

economicas foram estimadas em 220 milhdes de toneladas [18].

2.2 —HISTORICO DO NIQUEL

O niquel vem sendo usado em ligas antes mesmo da civilizagdo moderna, na
producdo de armas, ferramentas e moedas. Manuscritos chineses sugerem que a
primeira liga contendo niquel, a Pai-Thong ou cobre branco, produzida adicionando
zinco aos minérios de niquel, era utilizada no Oriente desde 1400-1700 a.C. Entretanto,
a facilidade de confundir as minas de niquel com as de prata induzem a pensar que, na

realidade, o uso do niquel foi posterior, a partir do século 1V a.C. [19].

No inicio do século XVIII, mineradores da regido Saxdnica da Alemanha
tentaram fundir uma nova descoberta de minérios parecidos com o cobre, apenas para
constatar que o metal branco que eles produziam era muito duro para serem martelados
dentro de outros itens. Os mineradores acharam que o material era entdo amaldi¢oado,
denominando-o “Kupfer-Nickel” (cobre do diabo). Minérios similares foram
descobertos nos anos posteriores em outras localidades e o metal branco e duro extraido,

0 qual resistia para se deformar, foi também denominado “nickel” [19-21].



Durante cinco anos, Axel Fredrik Cronstedt trabalhou com esses curiosos
minérios no Departamento de Minas da Suécia e, finalmente, em 1751, conseguiu
separar e identificar um novo elemento, o qual ele denominou de niquel [18-21]. Cinco
anos apoés essa identificacdo, outro cientista sueco, VVon Engestrom [19], descobriu que
0 niquel era o elemento principal da liga Pai-Thong e tal descoberta impulsionou a
criacdo da liga “German silver” (prata alemd) ou “niquel-prata” (liga Cu-Sn-Pb-Zn

contendo 12 a 25%p Ni) [19], em 1823, por Ernest August Geitner [18].

A pequena quantidade de niquel produzida até a segunda metade do século X1X
tinha pouca relevancia real na economia industrial, sendo utilizada apenas para
revestimentos, cunhagem de moedas e ligas niquel-prata [19-20]. Atualmente, o niquel
representa um elemento de liga de extrema importéncia, especialmente em acos, aléem
de ser utilizado em uma série de outras aplicacdes, como baterias e produtos quimicos

[18].

2.3 - EVOLUCAO DAS LIGAS DE NIQUEL

Em 1905, foi desenvolvida a primeira liga de niquel, com aproximadamente dois
tercos de niquel e um terco de cobre, equivalente a presente Monel 400. Esta liga
permanece muito utilizada, devido a sua alta resisténcia a corrosdo [6,22]. A partir de
entdo, comecou um século de explosiva expansdo da industria do niquel, através do
desenvolvimento de centenas de novas ligas, exclusivamente concebidas para atender as

expectativas industriais [23].

Com o advento das turbinas a gas, durante a segunda guerra mundial, houve a

necessidade de ligas mais resistentes e mais duraveis, capazes de serem utilizadas em



altas temperaturas. A excelente resisténcia & oxidacdo de ligas niquel-cromo j& havia
sido verificada no inicio do século XX, mas apenas em 1929, foi observado que adi¢bes
de pequenas quantidades de titanio e aluminio a liga padrdo de niquel-20%cromo
resultavam em um aumento significativo de resisténcia a fluéncia. Tal mecanismo
serviu como base para a primeira superliga de niquel, desenvolvida em 1940, a Nimonic
80 [23-24]. Esta liga foi a precursora de uma série de ligas Nimonic, progressivamente
mais resistentes, devido a otimizagdo da composicao quimica, com ajustes nos teores de

titdnio e aluminio e adicdo de molibdénio e cobalto [23,25].

Trabalhos similares foram desenvolvidos ao mesmo tempo, aos quais
correspondem a uma série de ligas com matriz Ni-Fe-Cr, denominadas Inconel [25]. A
primeira desta série, a Inconel X (posteriormente denominada Inconel X-750 [23]), foi
patenteada em 1941, por Bieger e Buck [25]. No final da década de 1950, foi
desenvolvida a superliga de niquel Inconel 718, pela International Nickel Corporation
(Inco) [11]. A liga 718 difere das outras ligas a altas temperaturas pela substituicdo de
grande parte de aluminio e titdnio por niodbio e a substituicdo de cobalto e grande
quantidade de molibdénio por ferro. O efeito dessas modificacbes é a reducdo da
resisténcia a elevadas temperaturas, mas, ao mesmo tempo, melhoram a soldabilidade.
A liga 718 foi desenvolvida para o servico a temperaturas até 650°C, além de possuir

boa resisténcia e ductilidade a temperaturas abaixo de zero, até -250°C [26].

A partir da segunda metade do século XX, houve um grande avanco nos
processos de fabricacdo das superligas, melhorando cada vez mais a performance desses
materiais. Por exemplo, para aplicacdes em palhetas de turbinas, a fabricacdo por
fundicdo em substituicdo as palhetas forjadas resultou em um ganho significativo de

resisténcia a fluéncia (figura 2.1) [6]. As tecnologias de fusdo por inducdo a vacuo, as



quais foram introduzidas na década de 1950, aumentaram significativamente a

qualidade das ligas produzidas [6,23].

Por volta de 1970, a introducdo do processo de solidificacdo direcional, com
microestrutura de gréos colunares isentos de contornos de grao transversais, resultou em
posterior remo¢do dos contornos de grdo, com o desenvolvimento de superligas
monocristalinas, na década de 1980. Tal desenvolvimento resultou na remocdo de
elementos endurecedores dos contornos de grdo, como carbono e o boro, além de
melhorar a eficiéncia de tratamentos térmicos, com a diminuicdo da segregacdo e da

formacdo de componentes eutéticos durante a fusdo [6].

O resultado desses avangos é a criacdo de inUmeras ligas com resisténcia a
fluéncia em temperaturas cada vez maiores, acompanhando o progresso que vem sendo
feito ao longo do século XX e continuamente no século XXI. A figura 2.1, embora ndo
esteja indicada a liga 718, ilustra a evolucdo da capacidade de resisténcia a fluéncia das
superligas a elevadas temperaturas durante 60 anos, desde o seu surgimento, na década

de 1940 [6].
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Figura 2.1 — Evolucdo da capacidade de resisténcia a fluéncia das superligas a
elevadas temperaturas durante 60 anos, desde o seu surgimento, na década de 1940.
Adaptado de [6].

2.4 - SUPERLIGAS

As superligas sdo projetadas para prover elevada resisténcia mecanica e elevada
resisténcia a corrosdo/oxidacdo em altas temperaturas. Elas combinam boa resisténcia a
fadiga e a fluéncia, bem como ductilidade e rigidez. Em geral, existem trés principais
classes de superligas: de niquel, de ferro e de cobalto. A figura 2.2 mostra a

classificacdo das superligas [4-5].



SUPERLIGAS

DE NIQUEL DE FERRO DE COBALTO

> Inconel (587, 597, 600, 601, |» Incoloy (800, 801, 802, |» Haynes 188
625, 706, 718, X-750) 807, 825, 903, 907, 909) | » L-605

» Nimonic (75, 80A, 90, 105, |» A-286 > MAR-M918
115, 263, 942, PE.11, > Alloy 901 > MP35N
PE.16, PK.33) > Discaloy > MP159

» René (41, 95) » Haynes 556 » Stellite 6B

» Udimet (400, 500, 520, 630, |» V-57 » Elgiloy
700, 710, 720)

» Promet 860

» Astroloy

» M-252

» Hastelloy (C-22, G-30, S, X)

» Waspaloy

» Unitemp AF2-1DAG6

» Cabot 214

» Haynes 230

Figura 2.2 — Classificacédo das superligas. Adaptado de [4].

A temperaturas mais baixas, dependendo da resisténcia mecénica requerida e da
aplicacdo, as superligas de ferro sdo mais indicadas do que as de niquel e de cobalto,
pois o custo das superligas de ferro é inferior. As superligas de cobalto sdo as que
possuem a capacidade de trabalhar em temperaturas mais elevadas, mas a sua utilizacéo
€ mais restrita, pois séo significativamente mais caras que as superligas de ferro e de

niquel. As superligas de niquel sdo as mais utilizadas [27].

Essa extensa utilizacdo das superligas de niquel deve-se ao fato de que este
elemento, como metal base, proporciona grande estabilidade microestrutural, ja que a
matriz cfc € muito estavel, e apresenta grande solubilidade para diversos elementos de
liga [27]. O aumento de resisténcia mecanica e a fluéncia destas superligas se deve a
inclusdo destes elementos, 0s quais acarretam no aparecimento de segundas fases, como

intermetalicos e carbetos [26].
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Nestas ligas, o cromo estd presente para promover resisténcia a oxidagdo e
outros elementos de liga, tais como, aluminio, niébio, molibdénio, tungsténio e tantalo,
estdo presentes em uma variedade de combinacgdes para garantir o endurecimento por
solucdo solida da matriz ou por precipitacdo de intermetalicos. O maior ganho de
resisténcia a elevadas temperaturas, na maioria das superligas de niquel, é resultado da
precipitagdo do intermetalico y” (Nis(Ti,Al)). Em particular, para a liga 718, o principal
endurecedor ¢ a fase metaestavel y” (NisNb). Em algumas ligas, o cobalto é usado para
substituir uma parte de niquel para aumentar o ponto de fusdo da liga e promover
endurecimento por solucao solida. O boro e o zirconio séo adicionados para melhorar as
propriedades de fluéncia a elevadas temperaturas e melhorar a usinagem a quente dos

materiais. O carbono é adicionado para a formagao de carbetos [26-27].

2.5 - A SUPERLIGA INCONEL 718

O Inconel 718 ¢ a superliga niquel-ferro predominante, que representa quase a
metade do total de superligas utilizadas no mundo atualmente [28], sendo usada em uma
grande variedade de aplicaces, tais como, na industria aeroespacial, em componentes
para industria do petréleo e na industria nuclear — no caso nuclear € exigido um menor
teor de cobalto devido & formacdo do is6topo Co®, radioativo, durante a exposicdo a

reacdo nuclear [29-30].

E uma superliga com alta resisténcia & corrosdo, alta resisténcia mecanica a
temperatura ambiente, excelente resisténcia a fluéncia e a fadiga a elevadas
temperaturas (até 650°C) e que possui boa resisténcia a corrosdo e ductilidade em

temperaturas criogénicas (até -250°C). Adicionalmente, apresenta excelente
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soldabilidade [11,29-30]. A composi¢do quimica da liga 718, de acordo com a

especificacdo de petréleo e gas APl (UNS NO7718) [16], é apresentada na tabela 2.1.

Tabela 2.1 — Composicdo quimica da liga 718 segundo a especificagdo API (UNS
NO07718). Adaptado de [16].

Elemento Ni Cr Fe Nb+ Mo Ti Al C Co Mn
Ta

[Y%6peso] 50.0- 17.0- Bal. 487- 2.80- 0.80- 0.40- 0.045 1.00 0.35

55.0 21.0 5.20 3.30 1.15 0.60 max max max

Elemento  Si P S B Cu Pb Se Bi Ca Mg

[Y6peso] 0.35 0.010 0.010 0.006 0.23 0.001 0.0005 0.00005 0.003 0.006
max max max  max max max max max max max

Quando comparada com outras ligas a base de niquel, tabela 2.2, a superliga
Inconel 718 se caracteriza pelo seu alto teor de niobio, responsavel pela fase fortemente
endurecedora y” (NisNb). Além disso, observa-se o0s baixos teores de molibdénio,
tungsténio e tantalo, responsaveis pelo endurecimento por solugdo solida nas ligas de
niquel, e baixos valores de aluminio e titanio, constituintes da fase y’. 1ss0 mostra que o
mecanismo mais efetivo de endurecimento desta liga é a precipitacio da fase y”. E
importante ressaltar também o alto teor de ferro e a auséncia de cobalto, os quais

resultam em diminuicdo do custo da liga [6,31-32].

Tabela 2.2 — Composicdo quimica de algumas ligas a base de niquel. Adaptado de [33].

Liga [%peso] | Ni Cr Co Mo W Ta|Nb| Al Ti Fe C B Zr
Astroloy 55 15 17 53 0 0 |O 4 35 0 0.06 003 O
Cabot 214 75 16 0 4 0 0 |oO 45 0 25 O 0 0
D-919 45 15 0 4 0 0 |oO 1 3 27 005 001 O
Hastelloy G-30 | 42.7 295 2 56 25 0 |08l 0 O 15 003 O 0
Hastelloy S 67 155 0 145 0 0 |O 03 0 1 0 0.009 0
Hastelloy X 47 22 15 9 06 0 |O 0 0 185 01 O 0
Haynes 230 57 22 0 2 14 0 |0 03 0 O 01 O 0
Inconel 600 76 155 0 0 0 0 |oO 0 0 8 0.08 0 0
Inconel 617 54 22 125 9 0 0 |oO 1 03 0 007 0 0
Inconel 625 61 215 0 9 0 0 [36)] 02 02 25 005 0 0
Inconel 706 415 16 0 0 0O 0 [29] 02 18 40 003 0 0

[ Inconel 718 525 19 O 3 0 0 [51] 05 09 185 004 O 0 |
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2.5.1 - Histérico

Nas décadas de 1940 e 1950, houve um intenso desenvolvimento de ligas que
fossem capazes de resistir a temperaturas cada vez mais elevadas para a utilizagdo em
motores a jato. Entre essas ligas, podem ser citadas a Inconel X-750, A-286, Waspaloy,

M252 e a classe de ligas Udimet [32].

A invencdo da Inconel 718 por Eiselstein [32], no final da década de 1950, foi
um marco na histdria das superligas. Isso porque o alto teor de nidbio presente nesta liga
permitiu a criacdo de uma nova fase fortemente endurecedora, a y” (NizNb), em
complemento a fase vy’ (Niz(Al, Ti)), principal fase endurecedora até entdo das ligas de
niquel [32]. Patenteada em 1963 [32], a Inconel 718 se tornou a espinha dorsal das
superligas, sendo atualmente a liga mais utilizada nos componentes de turbinas a géas e

em diversos componentes na industria nuclear [23,29].

2.5.2 — Principais fases

o Fase y: Matriz austenitica & base de niquel, com elevados teores de ferro e
cromo. Sua estrutura cubica de face centrada (cfc) permite maltiplos sistemas de
deslizamento, o que resulta em boa ductilidade e conformabilidade, com o minimo de
textura. Possui grande tolerancia a adicdo de elementos de liga em solucdo sélida e

endurecedores por precipitacao [19,32].

o Fase vy’ (Ni3(Al Ti): Fase ordenada de estrutura cubica de face centrada (cfc). Na

liga 718, é responsavel pelo endurecimento por precipitacdo em menor grau que a fase
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v” (NisNb). Nas demais ligas de niquel, exerce um importante papel endurecedor,
sendo responsavel pela grande resisténcia a elevadas temperaturas e a fluéncia dessas
ligas. Esse forte efeito de endurecimento se deve a tendéncia natural de precipitar
rapidamente por nucleacdo homogénea na matriz y do niquel, ao seu tamanho (de 12 a
300 nm), ao contorno de anti-fase durante a movimentacdo de discordancias e ao
efeito do desarranjo (“mismatching”) y/y> com a matriz. Quanto maior a fracéo
volumétrica desta fase, menor a distancia entre os precipitados de y’ na matriz y, maior
dificuldade de movimentagdo de discordancias e, logo, maior a resisténcia mecanica
da liga. Esta fase precipita com morfologia esférica, sendo que vai se transformando
para cubica com longos tempos de envelhecimento, e a orientacdo com a matriz é:

{100},//{100}, e <001>,//<100>, [19,32,34-35].

o Fase y” (Ni3Nb): Fase metaestavel de estrutura cristalina tetragonal de corpo
centrado (tcc), figura 2.3 (a), com parametros de rede a,=0,3624 e cy=0,7406 nm,
principal responsavel pelo endurecimento da liga 718. Geralmente, apresenta a
morfologia de discos alongados, com aproximadamente 60 nm de comprimento e de 5 a
9 nm de espessura. Sua orientagdo com a matriz é: y{100},-/{100}, e [001],-//<100>,.
A figura 2.3 (b) mostra uma imagem de microscopia eletrdnica de transmissdo (MET),
em campo escuro da fase y” e seu respectivo padréo de difracdo, obtido no plano [100]

da matriz [19,32,34-38].
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200 nm
I _

Figura 2.3 — a) estrutura cristalina tcc da fase y”. Adaptado de [36]; b) Imagem de
MET, em campo escuro, mostrando a precipitacdo da fase y” na forma de discos
alongados e o seu respectivo padrdo de difracdo, obtido no plano [100] da matriz.
Adaptado de [37].

Tanto a fase y’ quanto a y” se precipitam no intervalo de temperatura entre 600
e 900°C, uniformemente distribuidas em pequenas particulas, conforme mostra o
diagrama tempo-temperatura-dureza das fases y’ ¢ y”” da liga 718, figura 2.4. Observa-
se claramente neste diagrama que diferentes combinacdes de tempo e temperatura de
envelhecimento resultam em valores distintos de dureza, devido a diferentes fracdes

volumétricas e tamanhos de precipitados das fases y’ e y” [12,32,37,39].
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Figura 2.4 — Diagrama Tempo-Temperatura das fases y’ ¢ y” e de dureza da
liga Inconel 718. Adaptado de [39].

As relativas estabilidades, fragdes volumétricas e a sequéncia de precipitacdo das
fases y’ e y” sdo governadas pelas concentracdes de aluminio, titanio e nidbio da liga
[35]. Na liga 718, a fragdo volumétrica de y” ¢ quatro vezes maior que a de v’ [13],
sendo que, no ponto maximo de envelhecimento, a liga possui aproximadamente 15%
de v’ e 4% de y’ [40]. As fases y’ e y” precipitam simultaneamente ou sequencialmente
[35,41]. O fendmeno mais comum que ocorre € primeiro a precipitacdo da fase y’ na
matriz y e, posteriormente, a nucleacdo heterogénea de y” na interface y’/y, resultando

em um co-precipitado y’/y”. A interface entre as fases y’ e y” possui a diregdo

£1003},//{100} [41].
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A figura 2.5 mostra a distribuicdo das fases y’ ¢ y” na matriz y da liga 718, a
partir de mapeamento atdmico realizado por Miller et al [42]. Segundo tais autores,

ambas as fases estdo presentes em um Unico precipitado.

—Cr —Mn
——Fo—Nb —5|
— Al
PRECIPITADO

CONCENTRACAO (at.%)

7 DIANInn)

Figura 2.5 — a) Mapa atémico do precipitado contendo as fases y’ e y” da matriz y da liga
Inconel 718 (em vermelho, atomos de aluminio; em azul, atomos de titdnio e em verde,
atomos de nidbio; b) Perfil da composi¢do quimica da matriz y da liga 718, mostrando a
presenca das fases y’ e y” em um mesmo precipitado. Adaptado de [42].

A fase y”, quando comparada a fase y’, além de apresentar morfologia e
estrutura cristalina distinta, também se precipita de forma mais lenta, proporcionando
melhores formabilidade e soldabilidade. Em adi¢do, a y” ¢é mais efetiva no
endurecimento, para a mesma fracdo volumétrica de y’, pois de acordo com Chaturvedi
et al [40], a fase y” possui um valor mais elevado de energia de contorno de anti-fase,
logo, maior a energia necessaria para a discordancia cruzar a fase e maior o efeito do

endurecimento.

A figura 2.6 mostra as fases y’ e y” dispersas na matriz da liga Inconel 718.

Observa-se que na imagem obtida por microscopia eletrénica de transmissdo de alta
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resolucdo, figura 2.6 (b), é possivel a identificacdo das fases por suas diferentes

morfologias.

Quando a liga for mantida na faixa de temperaturas entre 650 e 900°C,
aproximadamente, a fase metaestavel y” se transforma na fase estavel 8, a qual sera

descrita no proximo item [8,11-12].

Figura 2.6 — a) Micrografia em MET da liga 718, mostrando as fases y’ e y”
dispersas na matriz; b) Micrografia em MET de alta resolucdo, evidenciando as
distintas morfologias de y’ (esférica) e y” (disco alongado) [43].

e Fase 8 (NisNb): Forma termodinamicamente estavel de y”, que se forma
aproximadamente entre 650 e 980°C [11]. Até a temperatura limite de formacéo da
fase v (~900°C), a precipitagdo da fase 6 € sempre precedida da fase y”. 1sso implica
que a formacgdo da fase & (até ~900°C) resulta na dissolucdo correspondente da fase

Y”, €, consequentemente, em perdas de propriedades mecénicas da liga [12].
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A fase & possui estrutura cristalina ortorrdbmbica, figura 2.7 (a) [11,36]. A

orientacdo desta fase com a matriz é y(100)s//{111}, e [100]s//< 110 >y, €0

respectivo padrdo de difracdo é mostrada na figura 2.7(b) [34].

a) - L | b)

Figura 2.7 — a) Estrutura cristalina ortorrombica da fase 6. Adaptado de [36];
b) Padrdo da difracdo da fase 6, mostrando as trés variantes de orientacdo do grupo
{111}, [34].

Em geral, a fase 6 apresenta morfologia de plaquetas, figura 2.8 (a), podendo
também aparecer na forma de glébulos distribuidos ao longo dos contornos de grao,
figura 2.8 (b) [36-37]. Segundo Niang et al [37], a figura 2.8 (a) apresenta tambem
precipitados de y” dispersos na matriz. De acordo com dados da literatura [20], a fase
v’ apresenta morfologia de discos alongados, enquanto que a fase y’ apresenta
morfologia esférica. Como pode ser observado na figura, os precipitados dispersos na
matriz apresentam morfologia esférica, o que provavelmente ¢ a fase y’, e ndo a fase

v”, como reportado pelos autores.
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Figura 2.8 — Micrografias do MET em campo claro mostrando: a) precipitacao
da fase 6 em forma de plaquetas; b) precipitacdo da fase 6 em forma de
glébulos. Adaptado de [37].

A figura 2.9 mostra um diagrama TTT da liga 718, construido por Xie et al
[39], com base na analise microestrutural e ensaios de dureza, sendo as temperaturas
solvus de y’/y” e & obtidas por célculos termodinamicos através do Thermo-Calc.
Nesta figura, observa-se que a precipitacdo da fase 6 em forma de plaquetas ocorre a
temperaturas mais elevadas e por um periodo de tempo de envelhecimento bem mais

longo, quando comparadas com a precipitacdo em forma de globulos.
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Figura 2.9 — Diagrama TTT da liga 718, mostrando a precipitacdo das fases &
na forma globular e na forma de plaquetas. Adaptado de [39].

De acordo com estudos realizados por Martins [44], a precipitacdo de fase 6
resulta em uma dréstica queda na resisténcia a tracéo e na dureza, tornando a liga 718
inadequada para suas aplicagdes convencionais. Além disso, segundo Santos [45], esta
fase pode ter um efeito negativo na fragilizacdo pelo hidrogénio da liga, pois a

presenca da mesma parece aumentar a difusividade de hidrogénio no material.

Esses efeitos deletérios fazem com que ela seja considerada uma fase
indesejada, embora estudos realizados por Radavich et al [46] mostrem que esta fase
também pode ser benéfica ao limitar o crescimento de grdo durante tratamentos

térmicos de solubilizacéo.
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o Carbetos: Em geral, nas ligas de niquel, sdo utilizados para refinar a
microestrutura durante a fabricacdo e o tratamento térmico, através do controle do
crescimento do grédo. Eles aumentam a resisténcia da matriz quando presentes
intergranularmente e adicionam resisténcia a elevadas temperaturas, inibindo o
deslizamento nos contornos de gréo. Por outro lado, os carbetos podem ser fontes de
geragdo de discordéncias e locais preferenciais de iniciacdo de trincas por fadiga [28].
Os principais carbetos encontrados nas ligas de niquel sdo 0 MC, MxCs € 0 MgC. O

carbeto Cr;Cs é raramente encontrado [47].

Os principais elementos formadores de carbetos MC sdo o titanio, o tantalo, o
nidbio e o hafnio. Este carbeto possui estrutura cubica e sua morfologia € irregular [47].
Em subsequente exposi¢do térmica, pode se dissolver e formar o carbeto do tipo M23Cs,

tendo como consequéncia a formacdo de y’, de acordo com a reacéo [5,28,47]:

MC+y= My3Cs + Y (l)

Nas ligas Inconel 718 modernas, o Uunico carbeto encontrado € o
MCI[(Nb,Ti)C], mostrado na figura 2.10, devido ao uso da fusdo a vacuo [37].
Segundo Oradei-Basile et al [48], ao invés da formacéo da fase M,3Cg, encontrada nos
antigos métodos de producdo, ha a formagdo das fases aCr e sigma (Cr-Fe), as quais

serdo vistas no proximo item.

O carbeto MC[(Nb,Ti)C] se precipita em altas temperaturas e sdo muito
estaveis até temperaturas de 1200°C, quando estes se dissolvem. Na figura 2.10

também é observado a presenca de fase 4 nos contornos de gréo [7,37].
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Figura 2.10 — Micrografia em MEV mostrando a presenca de
carbetos dispersos na matriz e precipitacdo de fase 6 nos contornos
de gréo. Adaptado de [11].

De acordo com Gao et al [49], os carbetos de nidbio observados nas ligas
Inconel 718 geralmente sdo encontrados em dois tipos caracteristicos denominados
primarios e secundarios. Os primarios, grandes e estaveis, sdo formados durante a
solidificacdo. Eles frequentemente aparecem em cadeias alinhadas na direcdo de
solidificacdo, como mostrado na figura 2.10, ou em pontos triplos dos contornos de
grdo. Os secundarios, por outro lado, tém sua formacao durante tratamento térmico de
envelhecimento ou tratamento termo-mecanico e sua precipitacdo ocorre
preferencialmente nos contornos de grdo. Esse tipo de carbeto secundario, reportado
somente pelos autores Gao et al [49], em temperaturas superiores a 700°C, pode ser

dissolvido em favor da precipitacdo do carbeto Cr,3Cg de acordo com a equagéo 1.

Gao et al [49] utilizaram as técnicas de Microscopia Eletrdnica de Transmissdo
(MET) e de Microscopia Eletronica de Varredura (MEV), as quais permitiram a

distingdo entre os dois tipos de carbetos de nidbio. O primério é geralmente grande e
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de forma irregular, apresenta estrutura ctbica, com parametro do reticulado a,=0,444
nm e seu espectro de EDS contém principalmente um pico de ni6bio, com pequeno
teor de titdnio. O secundario apresenta tendéncia a ser menor que o primario, na forma
de particulas mais finas, sendo detectado ao longo dos contornos de grdo. Apresenta
estrutura tetragonal, com parametros do reticulado a,=0,504 nm e ¢,=0,635 nm e seu
espectro de EDS ndo apenas apresenta um pico de ni6bio, mas também teores

consideraveis de cromo, ferro e niquel [49].

. Fases TCP: As chamadas fases TCP (do inglés “Topologically Close-Packed
Phases”, ou, em portugués, fases topologicamente compactas) sdo basicamente
compostos intermetalicos, formados a partir de certos elementos de liga, tais como
cobalto, molibdénio, tungsténio, rénio e cromo, 0Ss quais apresentam um efeito
especifico e nocivo nas propriedades mecanicas e, as vezes, na corrosao do material
[27,33].

No caso da liga 718, estdo presentes as fases sigma (Cr-Fe, tetragonal), a-Cr (Cr,
ccc) e Laves (Ni-Fe-Cr, hexagonal). As fases sigma e a-Cr se formam em longos
tempos sob tensdo a temperaturas acima de aproximadamente 700°C, sendo que a fase
a-Cr é formada proxima a fase 6 nos contornos de grdo, como observado na figura 2.11.
A fase Laves é formada quando a liga é soldada, a partir da microsegregacdo de
elementos de liga em regides interdendriticas, durante a solidificacdo da solda. Esta fase
também é formada proxima da fase 6 e, devido a sua natureza fragil, é fonte preferencial
de iniciacdo e propagacao de trincas. Na figura 2.12, é possivel verificar a presenca de

uma trinca formada na regido de maior segregacdo da fase Laves [48,50-53].
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Figura 2.11 — a) e b) Micrografias em MEV mostrando a presenca da
fase a-Cr préximo da fase 6 no contorno de grdo da liga 718. Adaptado de
[52].

Figura 2.12 — Micrografias em MEV mostrando: a) a presenca da fase Laves
proximo da fase 6 na liga 718; b) trinca propagada na regido de maior segregagédo
de fase Laves. Adaptado de [53].
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2.6 - FUSAO DA LIGA 718

Para que a liga 718 possa ser empregada em condicGes que exijam severos
requisitos microestruturais e de composi¢do quimica, como na industria aeroespacial,
nuclear e de petréleo, ela deve ser processada por meio de avancados processos de
fusdo. Além disso, é de grande importancia a realizacdo de multiplas fusbes para
maximizar as propriedades da liga. O processo de tripla fusdo (VIM +ESR +VAR) €
utilizado na liga 718 desde 1983 [54] e é a rota predominante na fabricacdo de

componentes de turbinas a gas [6,28,54].

A produgdo das superligas niquel-ferro geralmente se inicia com o forno de
fusdo a vacuo por inducdo (Vacuum induction melting — VIM) para evitar a formagéo
de inclusbes de Oxidos ndo metélicos. A etapa intermediaria ¢ a refusdo por
eletroescoria (electroslag remelt — ESR), sendo esta opcional, que visa a remocéao de
impurezas do material e o controle da solidificagdo. A Ultima etapa é a refuséo a vacuo
em forno a arco (Vacuum arc remelting — VAR), para melhorar a qualidade do material,

eliminando gases e proporcionando uniformidade de composi¢do quimica [6,28].

2.6.1 — Forno de fusdo a vacuo por inducédo (VIM)

O forno VIM, mostrado na figura 2.13, consiste de uma camara, mantida sob
vacuo em torno de 10™ atm durante a fusio da liga, a qual é revestida de bobinas de
cobre resfriadas a 4gua, que transportam a corrente elétrica a frequéncias de 50 e 60 Hz
[6]. A fusdo a vidcuo minimiza a reacdo do oxigénio e do nitrogénio com os elementos
mais reativos a elevadas temperaturas, em particular, aluminio, titanio e cromo [6,28].

Apos a fusdo, ocorre 0 vazamento do metal liquido em moldes sob pressdo parcial de
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argonio. Assim, ligas com baixo nivel de inclusdes e com faixas estreitas de composi¢édo

quimica podem ser produzidas [6].

b) _
Cadinho i
refratario

Figura 2.13 - a) Forno VIM [55]; b) Desenho esquematico do VIM. Adaptado de
[56]; ¢) Desenho esquematico da camara [56].

2.6.2 — Refusdo por eletroescoria (ESR)

O refino por ESR pode ser aplicado em lingotes produzidos tanto na aciaria
convencional quanto no VIM. O processo consiste em refundir um eletrodo sélido
através do aquecimento de uma escoria eletrocondutora por meio da passagem de
corrente elétrica, geralmente corrente alternada. Ao mesmo tempo em que atua no
aquecimento para a refusdo, a escoria também promove a remocdo de inclusdes e

excelente dessulfuracdo, por meio de reagdes quimicas ou por flotagdo para a superficie
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da poca de escoria, a medida que as gotas do metal refundido passam através dela

[6,57].

Durante a solidificacdo, a escéria pode ser adicionada ou removida para manter
uniformidade ao longo de toda a piscina de escéria. A escolha da escéria é um
pardmetro critico, ja que ela determina a reatividade quimica com o metal e diferentes
temperaturas de fusdo e viscosidades. As esclrias utilizadas para este processo
geralmente contém fluoreto de célcio (CaF;), com adi¢des de calcita (CaO), alumina

(AlLO3) e dolomita (MgO) [6].

Além da remocdo de impurezas do metal, o ESR, figura 2.14, tem como objetivo o
controle da solidificacdo, a fim de gerar um lingote com reduzido nivel de segregacéo e
uma excelente microestrutura bruta de solidificacdo. Para tal propdsito, o sistema é
complementado por uma lingoteira de cobre, refrigerada a agua, que promove a rapida

solidificacdo do metal [6,57].

b)

Saida de
agua
Escéria o
Molde y
o
Entrada de Lingote
agua nd.

Base refrigerada
a gua

Figura 2.14.- a) Forno ESR [55]; b) Desenho esquematico do ESR. Adaptado de [58].
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2.6.3 — Refusdo a vacuo em forno a arco (VAR)

O processo VAR consiste em uma refusdo continua a vacuo, por meio de um
arco elétrico mantido entre um eletrodo consumivel (catodo) e o topo do lingote
secundario (anodo), o qual vai se formando no molde de cobre refrigerado a agua. O
arco opera com corrente continua (entre 5000 e 40000 A, dependendo do material e do
tamanho do eletrodo) e com voltagem entre 20 e 50 V. Essa operagdo garante tanto a
purificacdo do material ao longo da fusdo quanto o controle da solidificacdo, em termos
de homogeneidade quimica e estrutural. Este processo é comumente utilizado na
producdo de metais reativos, como titanio e zircénio, assim como na producao de ligas a

base de niquel e acos especiais [6,59].

Este equipamento, conforme mostrado na figura 2.15, € similar ao ESR, mas,
enquanto no ESR o eletrodo € mergulhado em uma piscina de escoria, a qual transmite o
calor para a refusdo, o VAR utiliza um arco elétrico como fonte de calor e trabalha em
uma camara sob vacuo [6]. O arco divide as inclusées em partes muito pequenas e, em
alto vacuo, elas se decompdem quimicamente e liberam alguns de seus gases. Com isso,
0 processo VAR remove maior quantidade de impurezas que o ESR, incluindo gases
dissolvidos, sulfetos e 6xidos, garantindo melhores propriedades mecénicas do lingote

[6,60-61].

Além disso, 0 método VAR tem a vantagem de poder ser operado de modo a
obter taxas mais elevadas de resfriamento do lingote do que o ESR e, por conseguinte,
promover menos segregacao. Por esse motivo, na refusdo de ligas altamente sensiveis a

segregacdo, como superligas de niquel, é indispensével a utilizacdo do VAR [57].
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Adaptado de [59].

2.6.4 — Defeitos provenientes da refuséo no ESR e VAR

Trés classes de defeitos de macrosegregacdo estdo presentes nas superligas
refundidas, incluindo a Inconel 718: os nodulos (“tree rings”), as sardas (“freckles”) e as

manchas brancas (“white spots™) [57,62-63].

O defeito de nddulos (“tree rings™), mostrado na figura 2.16, é caracterizado por
bandas de ligeira segregacdo, comum tanto no processo VAR quanto no ESR, resultado
de instabilidades no regime de temperatura do lingote. Estas instabilidades conduzem a
uma progressao irregular nas pontas das dendritas, causando uma variacdo periodica de
segregacdo constitucional existente nesta regido e, consequentemente, a variacdo da
composicdo no momento da solidificacdo. Embora ndo haja relatos de que este defeito é
deletério as propriedades mecanicas da liga, ele € uma causa de rejeicdo do lingote, pois
é facilmente observado em superficies atacadas e esta associado a presenca de sardas

(“freckles”) [57,63].
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Figura 2.16 — a) e b) Macrografias de um lingote da liga 718, refundido por
VAR, mostrando os defeitos de nodulos (“tree ring patterns”). Adaptado de [63].

As sardas (“freckles™) sdo segregacOes interdendriticas, ricas em compostos com
baixo ponto de fusdo, adicionados para atuar como endurecedores da liga, de densidade
diferente do metal de base. Eles se caracterizam por manchas pretas macroscopicas na
superficie, como mostrado na figura 2.17, e ndo podem ser removidos por forjamento
posterior nem por tratamento térmico de homogeneizacdo a elevadas temperaturas. A
sua existéncia afeta drasticamente as propriedades mecéanicas, causando por exemplo

inesperadas explosdes fatais em turbinas a gas [61].

A formacéo das sardas (“freckles™) ocorre durante os processos de solidificacao
VAR e ESR. Sdo causados por movimento convectivo, instavel, do liquido
interdendritico, devido a diferenca de densidade causada pela segregacdo de elementos
na interface com a regido solidificada (“mushy zone”). A direcdo é ainda influenciada
pelo gradiente térmico que define a direcdo da frente de crescimento das dendritas. O
movimento convectivo é determinado pela diferenca entre as densidades do liquido
interdendritico no topo da poga e no pé da mesma. Estes defeitos tendem a se formar
quando a taxa de fusdo € muito alta. Para a liga 718, € comum encontrarmos estes

defeitos na regido proxima ao meio do raio do lingote [6,62].
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Figura 2.17 - Macrografia da liga 718, mostrando os defeitos
das sardas (“freckles”). Adaptado de [62].

A figura 2.18 mostra um exemplo deste defeito para as superligas RN 902
(similar ao inconel 718, rico em Nb) e R4006A (similar ao inconel 720, rico em Ti)
[64]. A face fria estd a direita da figura. Observe que os defeitos crescem em uma
direcdo inclinada aos grdos. Estes crescem na direcdo do gradiente térmico. Enquanto
que na liga RN 902 as sardas (“freckles”) crescem do topo para baixo, devido a maior
densidade do liquido interdendritico, na liga R4006A 0 processo € inverso, ja que o

liquido interdendritico apresenta densidade menor [64].

Sardas Sardas

e
Inferior
(a) Liga RN902 (b) Liga R4006A

Figura 2.18 - Microestrutura das superligas (a) RN 902 e (b) R4006A,
revelando a presenca de defeitos do tipo sardas (“freckles™). “G” é a dire¢édo
do gradiente térmico, “g” a aceleragdo da gravidade ¢ “Fluxo” € a direcdo de
escoamento do liquido. Adaptado de [64].
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A figura 2.19 mostra um esquema explicativo para a formagdo deste defeito.
Quando um liquido de composicdo tem sua temperatura aumentada de T2 para T1, a
composicdo do liquido tenderd a diminuir a CL1 pela refusdo de dendritas recém-
formadas. Este processo de dissolugdo produz um liquido interdendritico que flui em
um campo mais elevado de temperatura. Este fluxo permite a formacéo, a propagacéo e

a consolidacdo das sardas (“freckles”) [62].

% Nb Ny

R4 Sardas

Figura 2.19 - Esquema mostrando a formagédo das sardas (“freckles”): a) diagrama de
fases mostrando a variagdo na composicao do liquido com a variagdo da temperatura;
b) formacdo de fluxo liquido por movimentacdo convectiva; c) abertura do canal
devido ao fluxo de liquido; d) consolidacédo do defeito. Adaptado de [62].

As manchas brancas (“white spots™), figura 2.20, sdo defeitos tipicos de lingotes
de superligas de niquel com alto teor de nidbio, como a Inconel 718, refundidos pelo
processo VAR. Elas se caracterizam por manchas brancas macroscopicas na superficie e
podem ter efeitos deletérios as propriedades mecanicas da liga. Existem diversos tipos
de manchas brancas (“white spots”), caracterizadas de acordo com suas origens e efeitos
nas propriedades mecanicas. Entre estes tipos, estdo os discretos, dendriticos e de

solidificacéo [65].
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As manchas brancas (“white spots”) dos tipos discretos e dendriticos s&o
causadas por detritos solidos, com composicdo diferente da liga, que caem no lingote
em solidificacdo e ficam presos na regido semi-sélida. Se estes detritos sdo fundidos ou
se dissolvem na piscina de metal, eles sdo indcuos, mas, caso contrario, formam
inclusbes ou manchas brancas (“white spots”). O tipo de solidificacdo, entretanto,

resulta de perturbacGes térmicas que ocorrem na frente de solidificagdo [65].

Manchas

% e /rancas
4% Sem b 12794 @ ; ,l 0
s L i il ) ’ . i‘l‘ d- . s

Figura 2.20 — a) Macrografia de um lingote da liga 718, refundido por VAR,
mostrando os defeitos de manchas brancas (“white spots™); b) Micrografia em
MEV do mesmo lingote, mostrando o defeito manchas brancas na matriz.
Adaptado de [66].

2.7- TRATAMENTOS TERMICOS DA LIGA 718

Os tratamentos térmicos sdo realizados com o intuito de otimizar as propriedades
das superligas para que estas se tornem adequadas para diversas aplicacdes [27]. As
aplicacGes e propriedades mecanicas requeridas irdo influenciar diretamente nas
condicGes de temperatura, tempo e taxa de resfriamento a serem utilizadas nos
tratamentos térmicos, ja& que estes fatores geram diferentes fases, distribuicGes e
morfologias (vistas anteriormente) e, consequentemente, diferentes propriedades na

liga. A figura 2.21 apresenta o diagrama TTT da liga 718.
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Figura 2.21 — Diagrama Tempo-Temperatura-Transformacédo (TTT) da liga Inconel
718. Adaptado de [28].

O tratamento térmico de solubilizacdo é utilizado para solubilizar segundas fases
que apresentem efeitos deletérios na resisténcia mecanica e na resisténcia a corroséo,
e/ou para homogeneizar a microestrutura prévia da liga para posterior envelhecimento.
Adicionalmente, pode recristalizar a estrutura forjada para méaxima ductilidade.
Processos empregados de solubilizagcdo nao dissolvem todas as segundas fases das ligas

endurecidas por precipitacao [27].

O tratamento térmico de envelhecimento, geralmente apds solubilizacdo, €
utilizado para promover a precipitacdo de fases endurecedoras (y’ e y”, no caso da liga
718) com o objetivo de aumentar a resisténcia mecéanica da liga. A temperatura de
envelhecimento determina ndo apenas o tipo, mas também o tamanho e distribui¢do dos
precipitados. Entretanto, os denominados endurecedores primarios (y’ e y”’) ndo sdo as

Unicas fases que se precipitam durante o envelhecimento. Em prolongados tempos de
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envelhecimento, podem ser formados carbetos e as fases TCP. O duplo envelhecimento
tem como objetivo, em adi¢do ao controle das fases endurecedoras y’ e y”, controlar a

morfologia dos carbetos no contorno de grdo [27].

Nas aplicacdes aeroespaciais, ha a necessidade de elevada resisténcia a tracéo e a
fadiga a altas temperaturas. Para isso, segundo norma de inspecao aeroespacial da liga
718 (AMS 5662), faz-se um tratamento térmico de solubilizacdo a 980°C por 1 hora,
com resfriamento ao ar, seguido de envelhecimento a 720°C por 6 horas, com
resfriamento no forno até 620°C, mantendo no forno por 18 horas a esta temperatura até

0 completo envelhecimento, com posterior resfriamento ao ar [67].

Para aplicacdes na industria de petroleo e gas, onde os niveis de resisténcia das
aplicacOes aeroespaciais sdo desnecessarios, a liga € desenvolvida com uma pequena
modificagdo na composi¢do quimica e nos tratamentos téermicos. Para esta aplicacédo, o
objetivo é atingir uma combinacdo de alta resisténcia a corrosao e resisténcia mecanica
[68]. Segundo norma API (UNS 07718) [16], a sequéncia de tratamentos térmicos
adequados é a solubilizacdo na faixa de temperaturas entre 1021°C e 1052°C, por no
minimo uma hora e no maximo duas horas, com resfriamento ao ar, 6leo ou agua até a
temperatura ambiente, seguido de envelhecimento na faixa entre 774°C e 802°C de seis

a oito horas, com resfriamento ao ar, 6leo ou agua até a temperatura ambiente.

Nas aplicacdes nucleares, em que a resisténcia do material ndo € um fator critico,
utiliza-se a liga 718 em condicdo solubilizada e sem envelhecimento, a fim de evitar a
formagdo dos precipitados endurecedores y’ e y”. Sem tais precipitados, ndo ha o efeito
de amolecimento induzido pela radiacdo, que dissolve tais precipitados, além de haver

uma significativa melhora na ductilidade [29].
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2.8 - MECANISMOS DE ENDURENCIMENTO DA LIGA 718

A elevada resisténcia mecénica da superliga Inconel 718 é obtida por uma
complexa combinagdo de mecanismos de endurecimento [69], sendo que 0 mecanismo
mais efetivo, segundo Chaturvedi et al [40], é a precipitacdo das fases 7y’ e,

principalmente, y”.

2.8.1 — Aumento de resisténcia pelo refino do gréo e pelas discordancias

O tamanho de grdo pode ser controlado mediante o ajuste da taxa de
solidificacdo a partir da fase liquida e também por deformacéo plastica seguida por um
tratamento teérmico apropriado. Para muitos materiais, a resisténcia a tracdo esta

relacionada com o tamanho de grdo de acordo com a equacdo de Hall-Petch [70-71]:

oo= resisténcia a tracédo

oi= tracdo de friccdo oposta ao deslocamento

K= constante para cada material especifico

d= diametro do grao

No entanto, existem dois modelos para explicar a dependéncia da resisténcia a
deformacdo plastica com o tamanho de grdo. O primeiro se baseia na concep¢do de que
0 contorno de grdo age como barreira para o deslocamento das discordancias. O

segundo se baseia na ideia de que a resisténcia aumenta devido ao aumento da

densidade de discordancias, ja que as discordancias concentram-se nos contornos,
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dificultando a mobilidade das mesmas. A resisténcia aumenta com a densidade de

discordancias segundo a relagéo [70]:

6, =0, +aGb/p  (3), onde:

oo= resisténcia a tracao

oi= tragéo de friccdo oposta ao deslocamento
0= constante numérica

Gb= energia livre de Gibbs

p= densidade de discordancias

Como a densidade de discordancias € inversamente proporcional ao didmetro do
tamanho de gréo, os dois modelos chegam a mesma conclusdo, ou seja, que a
diminuicdo do tamanho de grdo é uma relevante ferramenta para o aumento da

resisténcia mecanica, pois dificulta a movimentacdo das discordancias [70].

2.8.2 — Endurecimento por solucéo sélida

A presenca de elementos de liga em solucdo solida na rede cristalina,
invariavelmente, ira formar uma liga mais resistente que o metal puro. Existem dois
tipos de solucdo solida, a solucdo solida substitucional e a solucédo solida intersticial. Se
0s atomos de soluto e do solvente possuem tamanhos similares, 0os &tomos do soluto védo
ocupar parte da rede cristalina do atomo solvente, sendo assim denominada solucéo
solida substitucional. Se os atomos de soluto sdo muito menores que do solvente, eles
ocupam posicoes intersticiais na rede cristalina do solvente. Os elementos carbono,

nitrogénio, oxigénio, boro e hidrogénio formam solucdes solidas intersticiais [70].
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Dentre 0s elementos substitucionais, o poder de endurecimento &,
aparentemente, tdo maior quanto maior a diferenca de raio atdbmico com relacdo ao
solvente. Entretanto, quando esta diferenca for superior a 15%, a solubilidade é muito
baixa, sendo a extensdo da solugdo solida restringida a 1%. Dessa forma, de acordo com
a tabela 2.3, os elementos aluminio, titdnio, manganés, nidbio, molibdénio, tantalo e
tungsténio sdo os que apresentam melhor relagdo diferenca de tamanho e solubilidade
com o niquel para, potencialmente, se tornarem efetivos endurecedores por solucéo
solida em superligas de niquel. Ultrapassado o limite de solubilidade, esses elementos

podem contribuir para o endurecimento por precipitagéo [5,70].

Tabela 2.3 — Cada elemento de liga em funcdo da diferenca de diametro atémico e a
sua solubilidade a 1000°C. Os elementos em negrito sdo efetivos endurecedores por

solucéo sdlida no niquel. Adaptado de [5].

Solubilidade no Solubilidade no
Soluto % (dni-Gsoluto)/ dni Ni Soluto  %(dni-Gsotuto) / i Ni
a 1000°C, %p a 1000°C, %p

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

Os elementos molibdénio, tantalo e tungsténio sdo utilizados primeiramente para
promover o endurecimento por solucdo sélida a elevadas temperaturas das ligas de
niquel. Estes elementos também formam carbetos complexos e o tantalo, em particular,

¢ soluvel na fase y’ [47]. Como a liga 718 possui baixos teores destes elementos, como

39



visto na tabela 2.2, 0 mecanismo de endurecimento por solugdo sélida é pouco efetivo

nesta liga.

2.8.3 — Endurecimento por precipitacio de carbetos MC[(Nb,Ti)C]

Nas ligas de niquel, os carbetos geralmente aumentam a resisténcia da matriz
quando presentes intergranularmente e adicionam resisténcia a elevadas temperaturas,
inibindo o deslizamento nos contornos de grdo. Por outro lado, os carbetos podem ser
fontes de geracdo de discordancias e locais preferenciais de iniciacdo de trincas por
fadiga [28]. Os principais carbetos encontrados nas ligas de niquel sdo 0 MC, M»Cs € 0

MeC. O carbeto Cr;C3 € raramente encontrado [47].

Os principais elementos formadores de carbetos MC sdo o titanio, o tantalo, o
niébio e o hafnio. Em subsequente exposicdo térmica, pode se dissolver e formar o
carbeto do tipo M3Cq, tendo como consequéncia a formacéo da fase y’, de acordo com

a reacao [5,28,47]:

MC + Y= M»3Cs + 'Y, (1)

O endurecimento por precipitacdo das ligas de niquel se deve basicamente a
fase y’, a qual € responsavel pela alta resisténcia a elevadas temperaturas dessas ligas.
As demais fases, como o0s carbetos, sdo pouco efetivas no endurecimento por
precipitacdo, devido a baixa fracdo volumétrica, embora exercam influéncia na taxa de

fluéncia e na resisténcia a ruptura das ligas de niquel [47].
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Particularmente nas ligas Inconel 718 modernas, o Unico carbeto encontrado é
0 MC[(Nb,Ti)C], que se precipita em altas temperaturas e s&o muito estaveis até

temperaturas de 1200°C, quando estes se dissolvem.

2.8.4 - Endurecimento por precipitacao das fases y’ e y”

Nas ligas de niquel em geral, o principal mecanismo de endurecimento é a
precipitacdo da fase ordenada y’ (Nis(Al,Ti)), sendo esta fase responsavel pela grande
resisténcia a elevadas temperaturas e a fluéncia dessas ligas. Esse forte efeito de
endurecimento se deve a tendéncia natural de precipitar rapidamente por nucleacéo
homogénea na matriz y do niquel, ao seu tamanho (de 12 a 300 nm), ao contorno de
anti-fase durante a movimentacdo de discordancias e ao efeito do desarranjo

(“mismatching”) y/y’ com a matriz [5,19,32].

O efetivo aumento de resisténcia causado pela interagdo entre a discordancia e o

precipitado y’ depende dos seguintes fatores basicos:

1. fracdo volumétrica de y’ - Quanto maior a fracdo volumétrica desta fase, menor

a distdncia entre os precipitados de y’ na matriz y, maior dificuldade de
movimentacdo de discordancias e, logo, maior a resisténcia mecanica da liga
[32,47];

2. tamanho da particula y’>O tratamento térmico realizado para ligas de niquel

forjadas comerciais tem o intuito de obter o tamanho de precipitado
correspondente ao ponto de maximo de dureza, ou um pouco antes [47];

3. valor da energia anti-fase->A energia de anti-fase é funcdo da ordenagdo do

precipitado. Quando uma discordancia corta uma particula coerente de y’, cria-se
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uma é&rea de alta energia, impedindo a movimentacdo da discordancia. A
passagem da proxima discordancia no mesmo plano de deslizamento apenas
ocorre quando esta possui energia suficiente para destruir essa barreira de
energia. Logo, quanto maior a energia de anti-fase, maior a dificuldade de

movimentacao das discordancias e maior a resisténcia da liga [47].

Na liga 718, a fase y’ (Nis(Al Ti)) é responsavel pelo endurecimento por
precipitacdo em menor grau que a fase y” (NisNb). A fase y” é mais efetiva no
endurecimento, para a mesma fragdo volumétrica de y’, pois de acordo com Chaturvedi
et al [40], a fase y” possui um valor mais elevado de energia de contorno de anti-fase,
logo, maior a energia necessaria para a discordancia cruzar a fase e maior o efeito do

endurecimento [32,40].

A ocorréncia da precipitacdo das superligas a base de niquel esta diretamente
relacionada com o tempo de exposicdo ao tratamento térmico de envelhecimento em
conjunto com o patamar de temperatura atingido. Dessa forma, as principais fases
endurecedoras da superliga 718, v’ e principalmente y”, em temperaturas compreendidas
entre 550 e 660°C levam um longo periodo de tempo para que aconteca a precipitacao
das mesmas. Entretanto, se a liga estiver submetida a temperaturas na ordem de 700 a
900°C, haverd precipitacdo dessas fases mesmo com tempo de envelhecimento
relativamente curto. No entanto, se a liga for mantida no intervalo de temperatura entre
650°C e 980°C, havera a formacdo da fase estavel o, a partir da dissolucdo da fase
metaestavel y”, 0 que ocasiona perda de resisténcia mecéanica e a corrosdo da liga

[11,13,68].
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3—MATERIAL E PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS

3.1 -MATERIAL

No trabalho, foi utilizada uma amostra da liga Inconel 718, obtida junto a
empresa Villares Metals S.A., na forma de uma barra forjada para formar um eletrodo
(tarugo) para a refusdo em VAR (forno a vacuo de refusdo a arco), com didmetro de 170
mm e comprimento de 800 mm. O material como recebido foi fundido em forno VIM
(forno de inducéo a vacuo), refundido em processo VAR, recebeu tratamento térmico de
homogeneizacdo, foi conformada a quente por processo de forjamento em matriz aberta
de uma prensa de 2000 toneladas e resfriada ao ar. A composicdo quimica esta
representada na tabela 3.1. Esta composicdo esta de acordo com a norma APl (UNS

N07718) [16], tabela 3.2.

Tabela 3.1 - Composicao quimica do material em % peso.

Elemento C Si Mn Co Cr Mo Ni Ti Nb Al Fe

[0 peso] 0035 0.05 0.02 003 188 3.00 529 094 520 048 185

Tabela 3.2 - Composicdo quimica do material em %peso segundo norma APl (UNS
NO07718). Adaptado de [16].

Elemento C Si Mn Co Cr Mo Ni Ti Nb Al Fe
+Ta
[% peso] 0.045 0.35 0.35 1.00 17.0- 2.80- 50.0- 0.80- 4.87- 0.40- Bal.

max max max max 21.0 3.30 55.0 1.15 5.20 0.60
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3.2 - PROCEDIMENTOS EXPERIMENTAIS

3.2.1 — Corte e andlise macrografica

O material foi inicialmente cortado pela empresa TECMETAL em maquina com
serra de fita, a uma espessura de 30 mm. Para que fosse possivel fazer a preparacdo
metalografica de lixamento e polimento, para posterior analise macrografica, a amostra

foi cortada por eletroeroséo pela empresa Alianca Brito, de acordo com a figura 3.1.

Figura 3.1. a) Corte feito na amostra para preparacdo metalografica; b) Foto do
eletrodo cortado.

Para a analise macrogréafica, depois de passadas pelos processos de corte, a
amostra foi submetida aos procedimentos convencionais de preparacdo metalografica
nas lixas de 80, 100, 220, 320, 400 e 600 mesh. O ataque quimico das amostras foi feito

com a solucdo de 20 ml de H,0, 30%+ 40 ml de HCI + 60 ml de H0.

Através da analise macrografica, figura 3.2, foi possivel verificar que a amostra

era livre de defeitos macrograficos.
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Figura 3.2 - Macrografias da amostra do material: a) da superficie transversal ao
eixo do tarugo; b) e c) da superficie longitudinal ao eixo do tarugo.

Para que fosse possivel fazer a analise micrografica, o material foi cortado em
seis pedacos iguais, no laboratério de microscopia 6tica da COPPE/UFRJ, de acordo

com a figura 3.3.
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Figura 3.3 - Corte feito para analise micrografica: a) superficie transversal ao eixo
do tarugo; b) superficie longitudinal ao eixo do tarugo; c) pequenos pedacos com
largura de 15 mm da superficie longitudinal ao eixo do tarugo.

Ao observar todos os pedacos cortados no microscépio 6tico, foi possivel
verificar que os pedagos 1 e 2 estavam com seus respectivos tamanhos de grdo bem
maiores do que o0s outros pedacos. Por isso, foram utilizados no trabalho, para analise
microestrutural como recebido e para tratamento térmico, e posterior analise
microestrutural, os pedacos 3, 4 e 5, na superficie longitudinal em relacdo ao eixo do
tarugo, os quais tinham o mesmo tamanho de grdo. O tamanho de grdo das superficies

longitudinal e transversal em relacéo ao eixo do tarugo foram praticamente 0s mesmos,

em formato equiaxial.
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3.2.2 — Tratamentos térmicos

Os tratamentos térmicos foram realizados no laboratério TERMIC da
COPPE/UFRJ, utilizando o forno de tratamento térmico Carbolite CWF 13/23. Ao
colocar a amostra no forno previamente aquecido, ha uma pequena diminuicdo da
temperatura. Por isso, antes de iniciar a contagem do tempo, espera-se,

aproximadamente 2 minutos, até a estabilizacdo da temperatura.

Foram realizados os tratamentos térmicos de solubilizacdo por 5 e 10 minutos a
1050°C, com témpera em agua, seguidos de envelhecimento a 800°C por 6 horas, com
resfriamento em &gua, nas amostras do material. O tratamento de envelhecimento e a
temperatura de solubilizagdo estéo de acordo com a especificacdo da liga Inconel 718 de
petréleo e gas APl (UNS NO7718) [16]. A figura 3.4 mostra o fluxograma da sequéncia

de tratamentos térmicos realizados.

Os corpos-de-prova de tracdo foram encapsulados, em quartzo a vacuo, antes

dos tratamentos térmicos de solubilizacao e de envelhecimento.
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Material como

recebido
Solubilizagéo a 1050°C Solubilizagéo a 1050°C
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800°C por 6 h
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v A 4 v
Material solubilizado Material solubilizado Material bid
por 5 min por 10 min ateria cc;lzno _:jece 100
envelhecido envelhecido enveinecido

Figura 3.4 — Fluxograma da sequéncia de tratamentos térmicos realizados.

3.2.3 — Observacdo microestrutural

As microestruturas foram observadas no microscépio ético Leica DMRM, do
laboratério de microscopia Otica da COPPE/UFRJ e em microscépio eletronico de
Varredura JEOL-JSM modelo 6460LV, do laboratério de microscopia eletrénica da
COPPE/UFRJ. Operando com o MEV, no intuito de identificar as fases presentes, foi
utilizado o sistema EDS — Noran System Six — modelo 200. Para isso, as amostras como
recebida e tratadas termicamente foram submetidas as etapas de preparagdo

metalografica nas lixas de 100, 220, 320, 400, 600 e 1200 mesh, seguido de polimento
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em pasta de diamante de 6, 3, e 1 um. O ataque quimico foi feito com o reagente

Kalling n°2 (100 ml etanol + 100 ml HCI + 5 g CuCly).

Além disso, foram realizadas analises no microscépio eletrdnico de transmissao
marca CM-20 PHILIPS com EDS, na universidade ULB (Bruxelas-Bélgica). As fases
foram identificadas através de EDS e/ou padrbes de difracdo de elétrons e também
através de analise da morfologia dos precipitados. Para este propdsito, amostras
cilindricas com 3 mm de didmetro foram seccionadas (espessura de aproximadamente
200 pm) em uma cortadora Isomet 1000 da Buehler. Posteriormente, os discos foram
lixados até uma espessura entre 70 e 100 um. Para obtencdo da amostra final, foi
utilizado o afinamento eletrolitico, nas seguintes condigdes: temperatura de -20 °C,
tensdo aplicada de 30 V, com eletrélito composto por 10 % de acido perclorico e 90 %

de etanol.

3.2.4 — Medidas de tamanho médio de grao

A medicdo do tamanho de grdo foi realizada no laboratério TERMIC da
COPPE/UFRJ. O método utilizado foi o dos interceptos, no qual o tamanho de grao foi
definido a partir da contagem de 100 interse¢fes que 0s contornos dos graos fazem com
ponto de encontro entre a linha horizontal e a vertical, presente no centro da lente do
microscopio 6tico OLYMPUS BX60M. Ao final da contagem, verifica-se, com a escala
do proprio microscopio, a distancia total percorrida (na horizontal ou na vertical). Essa
distancia dividida por 100 é o tamanho médio do grdo. Para diminuir o erro desta
medida, fez-se essa operagdo quatro vezes, tanto na horizontal quanto na vertical, foi

calculada a média de todas as medidas.
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Para obter o numero de grdo equivalente da ASTM, a partir do didmetro médio

de gréo, foi utilizada a equacdo descrita por Padilha et al [72]:

G=-10,0-6,64logd (4), onde:

G= numero de grdo ASTM
d= didmetro médio de gréo [cm]

3.2.5 - Ensaio de microdureza Vickers

Para os ensaios de microdureza Vickers foi utilizado o microdurémetro E Leitz
Wetzlar, com cargas de 100 g e de 300 g, dependendo da dureza do material, durante 30
segundos. Nos corpos de prova — de aproximadamente 10 mm de espessura, 30 mm de
comprimento e 10 mm de largura — foram realizadas seis impressées de microdureza,

com a distancia de aproximadamente 2 mm entre as impressoes.

3.2.6 — Ensaio de tracdo

Os ensaios de tracdo foram realizados junto a maquina Emic DL 10000, do
laboratdrio de propriedades mecénicas da COPPE/UFRJ. Foram ensaiados até a ruptura

dois corpos de prova para cada condicdo de tratamento.

Os ensaios foram realizados segundo norma ASTM-E8-M [73], com corpos de
prova de comprimento Gtil nominal igual a 24 mm e didmetro igual a 4 mm. A taxa de

deformacéo usada foi de 5 x 10 s™.
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4 — RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 - MICROSCOPIA OTICA E TAMANHO MEDIO DE GRAO

Através da comparacdo entre as micrografias do material nas condicbes como
recebido (figura 4.1) e ap6s os tempos de solubilizacdo de 5 e de 10 minutos (figuras 4.2
e 4.3, respectivamente) e o resultado do tamanho médio de grao (tabela 4.1), observa-se
que hd um sensivel aumento do tamanho de grdo conforme aumenta o tempo de
solubilizacdo. Este aumento se torna bem significante quando a amostra foi solubilizada

por 10 minutos.

Figura 4.1 - Micrografia 6tica do material como recebido.
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Figura 4.2 - Micrografia 6tica do material apés solubilizacéo
por 5 minutos a 1050°C.

Figura 4.3 - Micrografia dtica do material apos solubilizagdo
por 10 minutos a 1050°C.
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Através da comparacédo entre as micrografias do material nas diversas condigdes
de tratamento térmico antes do envelhecimento, figuras 4.1, 4.2 e 4.3, com as
micrografias nas mesmas condic6es de tratamento térmico apos envelhecimento, figuras
4.4, 4.5 ¢e 4.6, e o resultado do tamanho médio de gréo, tabela 4.1, observa-se que nao
houve alteracdo do tamanho meédio de grdo apds envelhecimento. A menos dos
contornos mais definidos no ataque, as mudancgas microestruturais aparecem apenas nas

micrografias do MEV, as quais serdo mostradas posteriormente.

Figura 4.4 - Micrografia 6tica do material como recebido
apos envelhecimento a 800°C por 6 horas.
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Figura 4.5 - Micrografia 6tica do material ap6s solubilizacdo
por 5 minutos a 1050°C, seguido de envelhecimento a 800°C
por 6 horas.

Figura 4.6 - Micrografia Otica do material apos solubilizacdo
por 10 minutos a 1050°C, seguido de envelhecimento a
800°C por 6 horas.
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Tabela 4.1 - Resultado do tamanho médio de grdo do material nas condigdes
anterior e posterior ao envelhecimento.

Condicao/tratamento térmico Tamanho médio
de gréo [pum]
Como recebido 30 (ASTM 7)
Apos solubilizagdo por 5 min a
1050°C 40 (ASTM 6)
Apos solubilizacdo por 10 min a
1050°C 59 (ASTM 5)
Como recebido apds envelhecimento 29 (ASTM 7)
Apos solubilizagdo por 5 min a
1050°C, seguido de envelhecimento 38 (ASTM 6)
Apos solubilizagdo por 10 min a
1050°C, seguido de envelhecimento 62 (ASTM 5)

4.2 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA (MEV)

4.2.1 — Material como recebido

As figuras 4.7, 4.8 e 4.9 mostram micrografias do MEV do material na condigéo
inicial (como recebido). Ao longo da matriz, ha a presenca de diversos precipitados, em
cadeias alinhadas, identificados como carbeto do tipo (Nb,Ti)C, como mostrado no
espectro de EDS da figura 4.10, com um alto pico de nidbio e um baixo pico de titanio,
caracteristico desta fase. A figura 4.11 mostra o espectro de EDS da matriz. Observa-se
na figura 4.9 o contorno de grdo com particulas muito pequenas, ndo sendo possivel sua

identificacdo na resolucdo do MEV.

55



‘.» / b
(Nb, Ti)C

>
@

[>

Figura 4.7 - Micrografia do MEV do material como recebido,
mostrando carbetos do tipo (Nb,Ti)C. O quadrado indicado se
refere a préoxima figura.

COFPFE

Figura 4.8 - Micrografia do MEV do material como recebido,
mostrando carbetos do tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.9 - Micrografia do MEV do material como recebido,
mostrando o contorno de grao.
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Figura 4.10 — a) Micrografia do MEV do material como recebido, mostrando os
pontos a serem analisados por EDS; b) Espectro de EDS tomado sobre o
precipitado do ponto 1 da figura 4.10 (a), mostrando o pico de Nb e um pico bem
menor de Ti, identificado como um carbeto do tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.11 - Espectro de EDS do material como recebido, tomado sobre o
ponto 4 da figura 4.10 (a), mostrando os elementos tipicos da matriz.

4.2.2 — Material apds solubilizacdo por 5 minutos

A microestrutura do material apos solubilizacdo a 1050°C por 5 minutos é
apresentada nas figuras 4.12 e 4.13. O seu aspecto € bem proximo do material como
recebido, notando-se um ligeiro crescimento de grdo, conforme mostrado na tabela 4.1.
Observa-se também, assim como no material como recebido, a presenca de precipitados
ao longo da matriz, em cadeias alinhadas, identificados como carbetos do tipo (Nb, Ti)C,
como mostrado no espectro de EDS, figura 4.14, com alto pico de niébio e um baixo
pico de titanio, caracteristico desta fase. A figura 4.15 apresenta o espectro de EDS da
matriz. Na resolu¢cdo do MEV, ndo é observado a presenca de finas particulas nos

contornos de gréo.
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Figura 4.12 - Micrografia do MEV do material ap6s solubilizacdo
a 1050°C por 5 minutos, mostrando carbetos do tipo (Nb,Ti)C. O
quadrado indicado se refere a préxima figura.
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Figura 4.13 - Micrografia do MEV do material ap6s solubilizagdo
a 1050°C por 5 minutos, em maior aumento, mostrando carbetos do
tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.14 — a) Micrografia do MEV do material ap6s solubilizagdo a 1050°C
por 5 minutos, mostrando os pontos a serem analisados por EDS; b) Espectro de
EDS tomado sobre o precipitado do ponto 1 da figura 4.14 (a), mostrando o pico
de Nb e um pico bem menor de Ti, identificado como um carbeto do tipo
(Nb, Ti)C.
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Figura 4.15 - Espectro de EDS do material ap6s solubiliza¢do a 1050°C por 5

minutos, tomado no interior de um grdo, mostrando os elementos tipicos da
matriz.
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4.2.3 — Material ap6s solubilizacdo por 10 minutos

A microestrutura do material ap6s solubilizacdo a 1050°C por 10 minutos é
apresentada nas figuras 4.16 e 4.17. O seu aspecto é bem proximo do material como
recebido e do solubilizado por 5 minutos. Entretanto, pode ser observado que o tamanho
de grdo aumentou significativamente, como visto na tabela 4.1. Observa-se também a
presenca de precipitados ao longo da matriz, em cadeias alinhadas, identificados como
carbetos do tipo (Nb,Ti)C, como mostrado no espectro de EDS, figura 4.18, com alto
pico de ni6bio e um baixo pico de titanio, caracteristico desta fase. A figura 4.19
apresenta o espectro de EDS da matriz. Observa-se que ndo houve dissolucdo dos
carbetos durante os diferentes tempos de solubilizacéo e que, na resolu¢do do MEV, nao

foi observado a presenca de finas particulas nos contornos de grao.

COPPE

Figura 4.16 - Micrografia do MEV do material ap6s solubilizacdo
a 1050°C por 10 minutos, mostrando carbetos do tipo (Nb,Ti)C. O
quadrado indicado se refere a proxima figura.
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Figura 4.17 - Micrografia do MEV do material ap0s solubilizagéo a
1050°C por 10 minutos, em maior aumento, mostrando carbetos do
tipo (Nb,Ti)C.
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Figura 4.18 - a) Micrografia do MEV do material ap6s solubilizacdo a 1050°C
por 10 minutos, mostrando os pontos a serem analisados por EDS; b) Espectro de
EDS tomado sobre o precipitado do ponto 2 da figura 4.18 (a), mostrando o pico
de Nb e um pico bem menor de Ti, identificado como um carbeto do tipo
(Nb,Ti)C.
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Figura 4.19 - Espectro de EDS do material apds solubilizacdo a 1050°C por 10
minutos, tomado no interior de um grao, mostrando os elementos tipicos da
matriz.

4.2.4 — Material como recebido apo6s envelhecimento

As figuras 4.20, 4.21 e 4.22 mostram a micrografia do MEV do material como
recebido apds envelhecimento por 6 horas a 800°C. Observa-se, na figura 4.20, como
nas condicdes como recebida e solubilizadas, a presenca de precipitados grandes na
matriz, identificados como carbetos do tipo (Nb,Ti)C, a partir dos espectros de EDS,
figuras 4.23, com alto pico de nidbio e um baixo pico de titanio, caracteristico desta
fase, e 4.24, com um pico de titanio e um pico bem menor de nidbio, também

caracteristico desta fase. A figura 4.25 apresenta o espectro de EDS da matriz.

Esta diferenca nos teores de nidbio e de titanio nos carbetos (Nb,Ti)C ocorre
porque, de acordo Donachie et al [27], neste tipo de carbeto, os elementos nidbio e
titdnio podem se substituidos um pelo outro durante tratamento térmico. Provavelmente
por este motivo, este maior teor de titanio, observado no espectro de EDS da figura

4.24, é verificado somente nas condi¢des envelhecidas, como serd visto adiante.
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Nas figuras 4.21 e 4.22 é possivel observar a precipitacdo continua de particulas
muito pequenas, com morfologia de plaquetas, nos contornos de gréo. Tais particulas
foram identificadas como fase &, por sua morfologia, pelo seu tamanho e pela cinética
de precipitacdo desta fase. De acordo com o diagrama TTT da liga 718, figura 2.11, o
tempo de 6 horas a 800°C ¢ suficiente para a precipitacdo das fases y’, y” ¢ d. Como,
segundo Donachie et al [27], as fases y’ e y” sdo observadas apenas em MET e a fase 6
apresenta morfologia de plaquetas, a fase presente nos contornos de grdo das figuras

4.21 e 4.22 foi identificada como fase 3.

* (NbTiC

COFFE

Figura 4.20 - Micrografia do MEV do material apds
envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando carbetos do tipo
(Nb, Ti)C. O quadrado se refere a proxima figura.
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Figura 4.21 - Micrografia do MEV do material como recebido ap6s
envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando a presenca de um
carbeto do tipo (Nb,Ti)C no ponto triplo de contorno de gréo e a
precipitacdo continua nos contornos de gréo de fase 9.

COPPE

Figura 4.22 - Micrografia do MEV do material como recebido ap6s
envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando com mais detalhe a
precipitacdo da fase 6 no contorno de gréo.
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Figura 4.23 - a) Micrografia do MEV do material como recebido apos
envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando os pontos a serem analisados
por EDS; b) Espectro de EDS tomado sobre o precipitado do ponto 2 da figura
4.23 (a), mostrando o pico de Nb e um pico bem menor de Ti, identificado
como um carbeto do tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.24 - a) Micrografia do MEV do material como recebido apds
envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando 0s pontos a serem analisados
por EDS; b) Espectro de EDS, tomado sobre o precipitado do ponto 1 da
figura 4.24 (a), mostrando o pico de Ti e um pico bem menor de Nb,
identificada como um carbeto do tipo (Nb,Ti)C.
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Figura 4.25 - Espectro de EDS do material apds envelhecimento a 800°C por 6
horas, tomado no interior de um grdo, mostrando os elementos tipicos da matriz.

67



4.2.5 — Material ap0s solubilizacéo por 5 minutos, seguido de envelhecimento

As figuras 4.26, 4.27 e 4.28 mostram micrografias do MEV do material ap6s
solubilizacdo a 1050°C por 5 minutos, seguido de envelhecimento por 6 horas a 800°C.
Observa-se a presenca de precipitados na matriz, como nas amostras anteriores,
identificados como carbetos do tipo (Nb,Ti)C, a partir dos espectros de EDS, figura
4.29, com alto pico de nidbio e um baixo pico de titanio, caracteristico desta fase, e
figura 4.30, com um pico de titdnio e um pico bem menor de nidbio, também

caracteristico desta fase. A figura 4.31 apresenta o espectro de EDS da matriz.

Nas figuras 4.27 e 4.28 é possivel observar, assim como na amostra como
recebida apds envelhecimento, a presenca de particulas distribuidas de forma continua
nos contornos de grdo. Tais particulas foram identificadas como fase & através de

analise em MET, como sera mostrado posteriormente.

Figura 4.26 - Micrografia do MEV do material solubilizado a
1050°C por 5 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6
horas.
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(Nb,Ti)C

Figura 4.27 - Micrografia do MEV do material solubilizado a
1050°C por 5 minutos, seguido de envelhecimento, mostrando a
presenca de carbetos tipo (Nb,Ti)C e a precipitacdo continua nos
contornos de gréo da fase é.

/

Figura 4.28 - Micrografia do MEV do material solubilizado a
1050°C por 5 minutos, seguido de envelhecimento, mostrando com
mais detalhe a precipitacdo continua nos contornos de grédo da fase
J.
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Figura 4.29 - a) Micrografia do MEV do material solubilizado a 1050°C por
5 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando 0s
pontos a serem analisados por EDS; b) Espectro de EDS tomado sobre o
precipitado do ponto 2 da figura 4.29 (a), mostrando o pico de Nb e um pico
bem menor de Ti, identificado como um carbeto do tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.30 - a) Micrografia do MEV do material solubilizado a 1050°C por
5 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando 0s
pontos a serem analisados por EDS; b) Espectro de EDS, tomado sobre o
precipitado do ponto 1 da figura 4.30 (a), mostrando o pico de Ti e um pico
bem menor de Nb, identificada como um carbeto do tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.31 - Espectro de EDS do material solubilizado a 1050°C por 5
minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas, em um ponto tomado
no interior de um grdo, mostrando os elementos tipicos da matriz.
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4.2.6 — Material apds solubilizac@o por 10 minutos, seguido de envelhecimento

As figuras 4.32, 4.33 e 4.34 mostram micrografias do MEV do material
solubilizado a 1050°C por 10 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas.
Observa-se na figura 4.32 a presenca de precipitados na matriz, como nas amostras
anteriores, identificados como carbetos do tipo (Nb,Ti)C, a partir dos espectros de EDS,
figura 4.35, com alto pico de nidbio e um baixo pico de titanio, caracteristico desta fase,
e figura 4.36, com um pico de titdnio e um pico bem menor de nidbio, também

caracteristico desta fase. A figura 4.37 apresenta o espectro de EDS da matriz.

Nas figuras 4.33 e 4.34 é possivel observar, assim como na amostra como
recebida e envelhecida e na solubilizada por 5 minutos e envelhecida, a presenca de
particulas distribuidas de forma continua nos contornos de grdo. Tais particulas foram
identificadas como fase 6, por sua morfologia, pelo seu tamanho e pela cinética de
precipitacdo desta fase. Verifica-se também que ndo houve dissolucdo dos carbetos

durante envelhecimento.

(Nb,Ti)C

D
5\

1681m

15kU x1; 8088 COPPE

Figura 4.32 - Micrografia do MEV do material solubilizado a
1050°C por 10 minutos, seguido de envelhecimento, mostrando
carbetos do tipo (Nb,Ti)C na matriz. O quadrado se refere a
proxima figura. 72
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Figura 4.33 - Micrografia do MEV do material solubilizado a
1050°C por 10 minutos, seguido de envelhecimento, mostrando a
precipitacdo continua da fase 6 nos contornos de gréo.
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Figura 4.34 - Micrografia do MEV do material solubilizado a
1050°C por 10 minutos, seguido de envelhecimento, mostrando
com mais detalhe a precipitacdo continua da fase 6 nos contornos
de gréo.
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Figura 4.35 - a) Micrografia do MEV do material solubilizado a 1050°C por
10 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando 0s
pontos a serem analisados por EDS; b) Espectro de EDS tomado sobre o
precipitado do ponto 1 da figura 4.35 (a), mostrando o pico de Nb e um pico
bem menor de Ti, identificado como um carbeto do tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.36 - a) Micrografia do MEV do material solubilizado a 1050°C por
10 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas, mostrando 0s
pontos a serem analisados por EDS; b) Espectro de EDS, tomado sobre o
precipitado do ponto 1 da figura 4.36 (a), mostrando o pico de Ti e um pico
bem menor de Nb, identificada como um carbeto do tipo (Nb, Ti)C.
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Figura 4.37 - Espectro de EDS do material solubilizado a 1050°C por 10
minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas, em um ponto tomado
no interior de um gréo, mostrando os elementos tipicos da matriz.
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4.3 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE TRANSMISSAO (MET)

As figuras 4.38 e 4.39 mostram micrografias do MET do material como
recebido. Neste caso, as fases foram identificadas por suas respectivas morfologias,
como indicadas pelas setas nas figuras. As figuras 4.38 (a), 4.38 (b) e 4.39 (a) mostram
a precipitacdo da fase 6, com morfologia de plaquetas, alinhada ou perpendicular ao
contorno de grdo. Nas imagens das figuras 4.38 e 4.39 observa-se a precipitacdo das
fases y* com morfologia esférica, e y”, em forma de discos alongados, dispersas na

matriz.

A intensa precipitacdo das fases y’ e y” dispersas na matriz indica que o material
como recebido estd na condicdo envelhecida. Dessa forma, a segunda etapa do
processamento, o envelhecimento a 800°C por 6 horas, é na verdade um segundo
envelhecimento. Este duplo envelhecimento tem como objetivo a obtencdo de um
menor tamanho de gréo, ja que o grdo esta ancorado pela fase 6 nos contornos de gréo e
esse material ndo passa pela etapa de solubilizacdo, na qual ocorre o crescimento de
grdo. Alem disso, busca-se verificar se efetivamente ocorre uma diminuicdo da
resisténcia mecanica do material, em virtude da reducdo da contribuicdo da precipitacdo

de v, pela competigdo da formagdo da fase o a partir desta fase.
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Figura 4.38 - Micrografias do MET do material como recebido em alto aumento:
a) imagem de campo claro, mostrando a fase 6 (morfologia de plaquetas); b) imagem
de campo claro mostrando a fase 6 no contorno e as fases y’ (morfologia esférica) e
y” (forma de discos alongados) dispersas na matriz.

Figura 4.39 - Micrografias do MET do material como recebido em mais baixo
aumento: a) imagem de campo claro mostrando a precipitacdo da fase & (morfologia
de plaquetas) nos contornos e das fases y’ (morfologia esférica) e y” (forma de discos
alongados) dispersas na matriz; b) imagem em campo claro mostrando a precipitacdo
das fases y’ e y” dispersas na matriz.
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As figuras 4.40 (a) e 4.40 (b) mostram micrografias do MET, com imagens em
campo claro, do material solubilizado a 1050°C por 10 minutos. Verifica-se, na figura
4.40 (a), uma precipitacdo bem mais fina de & nos contornos de gréo e, na figura 4.40
(b), a matriz isenta dos precipitados y’ ¢ y”, podendo ser observado a presenca de linhas
de discordancias empilhadas.

A partir da analise microestrutural por microscopia 6tica, por MEV e dos
ensaios de dureza e de tracdo, 0s quais serdo vistos adiante, espera-se que o tempo de 5
minutos ja tenha sido suficiente para solubilizar totalmente as fases y’ ¢ y” e parte de

fase d.

a) b)

Figura 4.40 - Micrografias do MET do material solubilizado a 1050°C por 10
minutos: a) imagem de campo claro mostrando a precipitacdo bem fina da fase 6 nos
contornos de grao; b) imagem de campo claro mostrando a matriz isenta das fases y’ e
y”, observando-se a presenca de linhas de discordancias empilhadas.

A figura 4.41 apresenta micrografias do MET do material como recebido ap6s
envelhecimento a 800°C por 6 horas. Observa-se na figura 4.41 (a), em imagem em

campo claro, a presenca das fases y’ e y” dispersas na matriz. Tais fases foram
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caracterizadas por difracdo de elétrons, conforme mostrado na figura 4.41 (b). Este
padrdo de difragdo é similar ao padrdo de difracdo de elétrons no eixo de zona [100]y

com indicacdo das fases y’ e y*’, realizado por Kindrachuk et al [74].

Figura 4.41 - Analises por MET do material como recebido apds envelhecimento a
800°C por 6 horas: a) imagem de campo claro mostrando as fases y’ e y”; b) padréo
de difracdo no eixo de zona [100]y com indicacao das fases y’ e y’.

A figura 4.42 mostra micrografias de MET do material solubilizado a 1050°C
por 5 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas. Observa-se, nas
imagens em campo claro, figura 4.42 (a), e na imagem em campo escuro, figura 4.42
(b), a precipitagdo das fases y’, com morfologia esférica, e y”, em forma de discos
alongados, dispersas na matriz. Tais fases foram identificadas por difracdo de elétrons,
conforme observado nas figuras 4.43 e 4.44, e por suas morfologias, como indicado nas
figuras 4.42 (a) e 4.42 (b). A figura 4.43 mostra o padréo de difracdo no eixo de zona
[101]y, com indicacdo da fase y’, e a figura 4.44 mostra o padrdo de difracdo no eixo de

zona [110],, com indicagdo da fase y”. O padrdo de difracéo da figura 4.44 é similar ao
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padrdo de difragdo de elétrons no eixo de zona [110]y com indicacdo da fase y”’

realizado por Hong et al [38].

Figura 4.42 - Micrografias do MET do material solubilizado por 5 minutos a
1050°C apds envelhecimento a 800°C por 6 horas: a) imagem de campo claro,
mostrando a precipitacdo das fases y’ (morfologia esférica) e y” (forma de discos
alongados); b) imagem de campo escuro mostrando a precipitacdo das fases y’ e

29

Y.

Figura 4.43 - Padrdo de difragéo no eixo de zona [101]y com indicacdo da fase y
(doze=1,75nm, doe=3,57 nm, d;; =2,08 nmed;,,=2,06)

9

b
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Figura 4.44 — Padrao de difracdo no eixo de zona [110]y com indicacédo da fase y”
(d:2=1,25nm, d110=2,56 nm, d112=2,11 nm, d:12=2,10 nm)

A figura 4.45 mostra micrografias de MET do material solubilizado a 1050°C
por 5 minutos, seguido de envelhecimento a 800°C por 6 horas. Na figura 4.45 (a),
observa-se a precipitacdo da fase & nos contornos de grdo com formato de plaquetas
pequenas, enquanto que na figura 4.45 (b), a fase & possui um tamanho bem superior. A

figura 4.46 mostra a difracdo da fase 6 da figura 4.45 (b).

De acordo com o diagrama TTT calculado por Xie et al [39], figura 2.9, o tempo
de 6 horas a 800°C ¢ suficiente para a precipitacdo de maior quantidade de fase 6. Em
virtude do maior tamanho de &, como visto na figura 4.45 (b), tal fase é observada na
resolucdo do MEV nos contornos de grdo dos materiais ap0s envelhecimento.
Independente da solubilizacdo prévia, ap6s o envelhecimento o tamanho dos
precipitados de & nos contornos de grao sdo praticamente 0S mesmos, como Visto nas

imagens em MEV, anteriormente.
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Figura 4.45 - Micrografias do MET do material solubilizado por 5 minutos a
1050°C apds envelhecimento a 800°C por 6 horas: a) imagem campo claro,
mostrando a fase 6, no formato de plaquetas; b) imagem campo claro, mostrando a
fase 8, de maior tamanho, no contorno de grao.

Figura 4.46 - Padrdo de difracdo da fase & da figura 4.45 (b), no eixo de zona
[211],, com indicagdo da fase & (do11=3,10 nm, d120=2,08 nm, d111=2,65 nm)

As figuras 4.47 e 4.48 mostram imagens do MET do material solubilizado a
1050°C por 10 minutos ap6s envelhecimento a 800°C por 6 horas. Observa-se, na figura
4.47 (a), imagem em campo claro, a presenca das fases y’, com morfologia esférica, e

y”, com forma de discos alongados, dispersas na matriz e, na figura 4.47 (b), imagem
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em campo claro, a presenca da precipitacdo da fase 6 em forma de plaquetas no
contorno de gréo. Tais fases foram identificadas por sua morfologia, como indicado nas
figuras.

Verifica-se que, apos o envelhecimento, a fragdo volumétrica das fases y’ € y”” na
matriz dos materiais com e sem solubilizacdo prévia sdo muito préximas. Logo, a fase

vy’ também deve ter um papel importante, em maior ou menor escala, no mecanismo de

endurecimento por precipitagéo.

Figura 4.47 - Analises por MET do material solubilizado a 1050°C por 10 minutos
apos envelhecimento a 800°C por 6 horas: a) imagem em campo claro, mostrando
as fases y’ (morfologia esférica) e y” (forma de discos alongados) da matriz;
b) imagem em campo claro, mostrando a fase 6 em forma de plaquetas no contorno
de gréo.

Nas imagens das figuras 4.48, em campo claro, e 4.49, em campo escuro,
verifica-se que diferentes orientagdes evidenciam a fase y’ ou a y”. Quando o angulo de
inclinacao é de 6°, ha a observacdo de somente fase y”, com morfologia de discos
alongados, enquanto que, quando a inclinagdo é de 15°, h4 a observacdo de somente
fase y’, com formato esférico. Isso ocorre porque, de acordo com estudos de

mapeamento atdmico realizados por Miller et al [41], as fases ¥’ ¢ y” estdo presentes em
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um unico precipitado. Logo, dependendo do angulo, havera a visualizacdo preferencial

dey”oudey’.

Figura 4.48 - Andlises por MET do material solubilizado a 1050°C por 10 minutos
apos envelhecimento a 800°C por 6 horas: a) imagem em campo claro mostrando a
fase y” (discos alongados), na orientagdo de 6°; b) imagem em campo claro
mostrando a fase y’ (morfologia esférica), na orientacao de 15°.

P b) B 1 4 4
Figura 4.49 - Analises por MET do material solubilizado a 1050°C por 10 minutos
apos envelhecimento a 800°C por 6 horas: a) imagem em campo escuro, mostrando

a fase y” (discos alongados), na orientagdo de 6°; b) imagem em campo escuro,
mostrando a fase y’ (morfologia esférica), na orientacao de 15°.
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4.4 — ENSAIOS DE DUREZA E DE TRACAO

A tabela 4.2 apresenta os resultados dos ensaios de dureza e de tragcdo e a
comparacdo destes valores com o tamanho médio de gréo e as respectivas fases, para
cada condicdo de tratamento térmico do material. E apresentado também o desvio
padréo das medidas de dureza e de tracdo e o grdo ASTM respectivo de cada tamanho

médio de grao.

Observa-se que, apos solubilizacdo, houve uma consideravel reducdo da dureza
e da resisténcia a tracdo do material e um aumento relevante da ductilidade. Com o
maior tempo de solubilizacdo, houve um maior aumento no tamanho medio de gréo,
favorecido pela dissolucéo de fase &, 0 que resultou em valores um pouco mais baixos

de dureza e de resisténcia a tragéo.

Verifica-se também que, apds o envelhecimento, houve um relevante aumento
nos valores de resisténcia a tracdo e de dureza e uma consideravel diminuicdo da
ductilidade. Os valores de resisténcia a tracdo e de dureza sdo muito similares apds

envelhecimento, apesar da consideravel diferenca entre as medidas de tamanho de gréo.

Nos trabalhos de Olovsjo et al [14] e Ferreira [15], embora ndo mostrem
claramente a influéncia da microestrutura nas propriedades mecanicas, estes também
observaram que enquanto na condicdo solubilizada houve influéncia do tamanho de
grdo na dureza da liga 718, na condi¢do envelhecida os valores de dureza sdo muito

proximos, apesar de diferencas consideraveis no tamanho de gréo.

Foi constatado que a resisténcia mecanica da liga 718 € obtida pela combinagéo
de varios mecanismos de endurecimento, a qual pode ser descrita de acordo com a

equacéo:
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0=0,+0 +0,+05 +0pc +0p, +0 .5 (5), Onde:

oi = resisténcia intrinseca da liga

o1 = endurecimento por refino do tamanho de grdo

o, = endurecimento por discordancias de deformagéo

oss = endurecimento por solucdo sélida

opc = endurecimento por precipitacdo de carbetos MC[(NDb, Ti)C]
op, = endurecimento por precipitagéo da fase y’

op(y"— 5) = endurecimento por precipitacdo da fase y”, a qual precede a precipitagdo de 6
(a precipitacdo da fase o resulta em perda de resisténcia, em virtude da dissolugdo da
fase y”)

No caso, os fatores oj, 6, € opc Nd0 se modificam apds os tratamentos térmicos
de solubilizagdo e envelhecimento. Para o tratamento de solubilizagdo, no qual os

fatores opy s € opy SA0 despreziveis, a resisténcia do material muda durante a

solubilizacdo de acordo com a expressao:

o, =Cs +0y +0, (6),onde:

Cs = constante, valida para os dois tempos de solubilizagdo, a qual engloba os fatores oj,
Gp, OPCy OP(y"—5) € Opy’.

Como o resultado da solubilizacdo nos dois casos é o mesmo, podemos
considerar o termo css constante. Os maiores valores de resisténcia a tracao e de dureza
para o solubilizado por 5 minutos, em comparacdo ao solubilizado por 10 minutos, pode

ser atribuido ao grdo menor, embora a diferenca seja muito sutil, cerca de 2%.

Para o tratamento térmico de envelhecimento, no qual o fator oss € desprezivel e
o fator o1¢ é constante, ja que ndo ha crescimento de gréo durante o envelhecimento, a

resisténcia do material muda apds o envelhecimento de acordo com a expressao:

Oenv = Cenv + O-P(y"<_>§) + pr- (7), onde:
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Cenv = constante, valida para todas as condi¢des apds envelhecimento, a qual engloba os
fatores i, G,, Opc, Oss € GTG.

Logo, o grande aumento de resisténcia, cerca de 60%, pode ser atribuido ao
efeito da precipitacao das fases y’ e¢ y”, ja que diferentes tamanhos de grdo néo
influenciaram os valores de resisténcia a tracdo e de dureza. Além disso, ndo houve
influéncia da quantidade de fase 6, pois mesmo envelhecendo a partir de uma condigéo
que ja tinha mais &, ndo houve perda de resisténcia pela competicdo entre 6 e y”. Até se
pode notar um ligeiro aumento de resisténcia, embora a dureza seja absolutamente a
mesma. E importante ressaltar também que ndo se pode descartar o termo op, COMO
relevante para a resisténcia da liga, em virtude da sua fragcdo volumétrica e da formacao

do co-precipitado.

Em relacdo a ductilidade, os valores na condicdo como recebida e nas
envelhecidas sdo da mesma ordem. Nas condi¢cdes solubilizadas, estes valores sdo
pouco mais de quatro vezes maiores, como era de se esperar para um sistema com tal

aumento de resisténcia, devido ao mecanismo de endurecimento por precipitacéo.

Através da analise microestrutural e dos ensaios de dureza e de tracdo foi
possivel verificar que independente do tamanho de grdo e da quantidade de fase o, a
resisténcia mecanica do material apds envelhecimento por 6 horas a 800°C ¢é
praticamente a mesma. Este fato estd associado a precipitacdo das fases y’ e y”” durante o
envelhecimento. Portanto, estas fases tém um efeito preponderante, em relacdo ao

tamanho de gréo e quantidade de fase 3, na resisténcia mecanica da liga 718.
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Tabela 4.2 - Resultado dos ensaios de tragéo e de dureza e a comparagdo com as fases
presentes e 0 tamanho médio de gréo nas diferentes condicdes de tratamento térmico.

Tamanho Dureza (o] (o] €
¢~ ~ LE LRT
CondicBes Fases de Gréo [HV] [MPa] [MPa] [%]
[um]
Como 57" 30 4245 1043,5 1227,6 15,6
recebido | (Nb,T)C | (ASTM7) + 4,9 +735 +28,9 +0,4
Solubilizada (Nb6Ti)C 40 261,7 400,3 771,6 48,4
5 min ’ (ASTM 6) +7,2 +0,7 +2,7 +0,8
5

. . 59 222,8 398,4 757,9 50,4
So'luob'r::izr‘f‘da (NB.THC | (asTMS5) | +108 +1,9 +6,7 £0,5
recCe%riTj% .| s 29 4237 914,4 1236,2 16,9
envelhecida | (NBTOC | (ASTM7) + 6,1 +109,3 +2,9 +0,1
Soé“rz'i';lzfda 57" 38 426,0 914,7 1209,1 13,9
envelhooida | (NBTIC | (ASTM6) +4,6 +102,0 + 209 +0,6
Sol'g tr’#i'rﬁda 5.7y 62 4237 915,0 1208,1 12,7
ervelhecida | (NB.T)C | (ASTMS) +4,4 +100,8 +143 +1,0
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5 - CONCLUSOES

O presente trabalho revelou que a solubilizagdo da liga Inconel 718 a 1050°C
provoca a dissolucéo total das fases y’ e y” e de parte de fase 6 em tempos curtos como
5 e 10 minutos, além de resultar no aumento do tamanho de grdo. A consideravel
reducdo dos niveis de resisténcia e 0 aumento de ductilidade ap6s a solubilizagdo é
atribuido a dissolucdo das fases y’ e y”, embora o tamanho de grio exerca uma

influéncia sutil.

O tratamento térmico de envelhecimento a 800°C por 6 horas eleva
significativamente os niveis de resisténcia mecanica da liga, tendo como consequéncia a
reducdo da ductilidade. Como ndo houve crescimento de grdo durante envelhecimento,
o significativo aumento nos valores de resisténcia a tracdo e de dureza nas condicdes
envelhecidas esta diretamente relacionado com o mecanismo de precipitacdo das fases
vy’ ¢ vy”. Por este motivo, apesar de diferentes tamanhos de gréo, estes valores sdo
praticamente 0s mesmos nas condicGes envelhecidas.

Apesar de a literatura reportar que a resisténcia mecanica da liga € atribuida
principalmente a precipitacao de y”, a influéncia da fase y’ ndo pode ser descartada,
tendo em vista a sua elevada fracdo volumétrica e a formacao do co-precipitado.

Além disso, ndo houve influéncia da quantidade de fase & na resisténcia
mecanica. Mesmo envelhecendo o material a partir de uma condicdo com maior
quantidade de 8, ndo houve perda de resisténcia pela competicéo entre 5 e y”.

Portanto, independente do tamanho de grdo e da quantidade de fase 6, o
mecanismo de endurecimento por precipitacdo das fases y’ e y” se sobrepde as demais

variaveis microestruturais na liga 718.
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