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EFEITO DE MULTIPLOS CICLOS DE SOLUBILIZACAO SUB-SOLVUS DELTAE
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A liga 718 foi desenvolvida para atender aos requisitos de componentes em
motores aeronauticos, pela sua excelente resisténcia a fluéncia até 650°C. Em uma
revisdo de motores aeronauticos, 0s componentes podem passar por Sucessivos
procedimentos de reparos, porém as propriedades mecéanicas sdo estimadas somente
no desenvolvimento do projeto. Para compreender as incertezas durante os
procedimentos de reparos, que podem onerar a cadeia produtiva, o presente trabalho
tem como objetivo avaliar a evolugdo da microestrutura e as propriedades de tracéao e
microdureza, apos ser submetida a sucessivos ciclos de tratamentos térmicos de
solubilizacdo sub-solvus (954°C/1h) e envelhecimento (760°C/5h + 649°C/1h). Os
materiais forjados e fundidos, tiveram suas microestruturas observadas por
microscopia Otica e de varredura, com identificagdo dos precipitados pela morfologia.
Também foram realizadas medidas de tamanho de grdo, ensaios de dureza e de
tracdo. Foi observada precipitagdo da fase & nos contornos de grao, 0 que manteve a
estrutura refinada. Porém, houve uma crescente evolugdo das particulas de fase &
com o0 numero de ciclos, tanto em volume quanto em tamanho médio.
Consequentemente, houve uma reducdo da disponibilidade de Nb para a formacéo de
y’, que é a principal fase endurecedora, evidenciada pela tendéncia de reducdo do

limite de resisténcia, limite de escoamento e dureza.
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EFFECT OF MULTIPLE CYCLES OF SUB-SOLVUS DELTA SOLUTION ANNEALING
AND AGING ON THE MICROSTRUCTURE AND MECHANICAL PROPERTIES OF
SUPERALLOY 718

Alexandre de Oliveira

December/2017

Advisor: Leonardo Sales Araujo

Department: Metallurgical and Material Engineering

The nickel based superalloy 718 was developed to meet the requisites of
components for aircraft engines, due to its excellent creep resistance up to 650°C.
During the maintenance of the engines, the components can be submitted to
successive repair procedures, however the mechanical properties can be estimated
solely during the project development. In order to understand the uncertainties during
the repair procedures that can result in cost to the production chain, the present work
aims to evaluate the evolution of the microstructure and the properties of tensile and
hardness after being submitted to successive cycles of sub-solvus & solution annealing
(954°C/1h) and aging (760°C/5h + 649°C/1h). Forged and cast samples had its
microstructures observed by optical and scanning electron microscopes with the
identification of precipitates made by the morphologies. Grain size measurements,
hardness measurements and tensile tests were performed. It was observed that &
precipitation at grain boundaries occurred, keeping a refined microstructure. However,
there was a crescent evolution of the & particles in volume and average size. As a
consequence, a reduction of the Nb available to the formation of y” occurred, the main
hardening phase, evidenced by the reduction of the ultimate tensile strength, yield

strength and hardness.
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1. Introducéo

As superligas de niquel emergiram como 0s principais materiais de trabalho em
altas temperaturas, na necessidade de elevada resisténcia a fluéncia. O seu
desenvolvimento esta ligado a evolugédo de motores a jato sob necessidade de atingir
e manter suas propriedades, com integridade e longevidade operacional. Como
integrante da familia das superligas de niquel, a liga 718 se destaca por apresentar
uma microestrutura que favorece o comportamento mecanico sob fluéncia até 650°C,
possuindo baixa dilatagdo volumétrica e elevada soldabilidade. As suas aplicacdes em
motores aeronauticos tém sido crescente desde a sua concepcao em 1959, sendo
evidente uma continua participacdo em torno de até 50% no conjunto desses
componentes, representando reducdo de custo na fabricacdo de pecas, reducéo de
peso e maior flexibilibilizagdo dos processos de revisdo e reparos (LIPPOLD, 2009,
JONH, 2001).

A liga 718 apresenta uma matriz cubica de faces centradas (CFC) com
capacidade de adicao de elementos como aluminio, cromo, ferro, molibdénio, niébio e
tithnio. Mesmo que alguns elementos atuem no endurecimento por solugdo sélida, a
precipitacdo das fases y' e y", que sdo metaestaveis e coerentes com a matriz, é o
principal mecanismo de endurecimento da liga, conferindo alta resisténcia e
ductilidade desde temperaturas criogénicas de -250°C, até altas temperaturas de até
650°C (LORIA,1989).

Nos procedimentos de revisdo e reparos de componentes aeronauticos, 0
material pode ser submetido a sucessivos processos, como soldagem, tratamentos
térmicos, usinagem convencional, por eletroerosdo e a laser, conformacédo a frio e a
gquente, e limpezas quimicas para remocdo de o6xidos, camadas ceramicas de
protecao térmica, que de certa forma podem modificar a microestrutura e as

dimensdes desses componentes. A liga 718 € muito versatil para atender tal demanda



onde, em muitos componentes de compressores, turbinas e combustores, a sua vida
atil é limitada somente pelos requisitos dimensionais definidos em projeto, mesmo
sendo submetida a ciclicos processos de soldagem, usinagem e tratamentos térmicos
em reparo. Os ensaios mecanicos e microestruturais sao obrigatérios somente na
implementagcdo e aprovagdo do projeto, posteriormente, salvo em casos especificos,
nao sdo especificados ensaios destrutivos nas revisdes e reparos dos componentes.
Este fato pode estar ligado ao 6timo comportamento da liga, sob o cumprimento de
parametros dos processos de reparos e também por métodos eficazes de verificagao,
como inspecao por correntes parasitas, ultrassoOnica, liquido penetrante e raios-X,
podendo evidenciar a condicdo do componente. O alto custo, a disponibilidade de
fabricacdo e a complexidade de forma, também s&o fatores determinantes para néo
executar um ensaio destrutivo por amostragem do préprio componente. Por outro lado,
a exposicdo sucessiva dos componentes sob condi¢cdes de fluéncia e os excessivos
reparos realizados, podem favorecer a perda de propriedades mecénicas nao
reveladas nos métodos de ensaios nado-destrutivos, elevando os custos operacionais
por retrabalhos, baixa produtividade ou até mesmo pelo descarte do componente,
gquando este deixa de atender os requisitos de projeto.

Neste cendrio de incerteza, o presente trabalho tem o objetivo de avaliar o efeito
de sucessivos tratamentos térmicos de solubilizacdo (950°C/1h) e envelhecimento
(760°C/5h + 650°C/1h) nas propriedades mecanicas e microestruturais da liga 718.
Esses dois tratamentos térmicos sdo largamente utilizados nos reparos e, entender
como eles influem nas propriedades dos componentes resulta em uma contribuicdo
positiva pela reducao de incertezas que aumentam oS custos operacionais.

Para a realizacdo dos tratamentos térmicos foram utilizadas amostras forjadas e
fundidas de uma carcaca de combustor. Os procedimentos de soldagem e a
microestrutura da ZTA desse componente ndo foram objetos de estudo para o

presente trabalho.



O combustor esta localizado na regiao mais critica do motor, sob o ponto de
vista de fluéncia em altas temperaturas. A funcado do combustor é realizar a queima de
gases altamente comprimidos pelo compressor, gerando energia que auxilia na
rotacdo dos rolamentos principais. A figura 1.1 representa um motor aeronautico tipico,
mostrando o posicionamento do combustor e dos rolamentos principais, relacionando

também os materiais com as temperaturas previstas de trabalho.

Materiais AlLTI Ti, Ni Ni Ni, Co | Ti,Al
Temperatura de Trabalho (°C) até 230 até 430 < 730-1,230 até 730
@

Combustor

Figura 1.1: Motor aerondutico (tipico) em fungéo das temperaturas de trabalho e
materiais. Adaptado de (AMG, 2013).

Utilizou-se uma metodologia que compara os resultados da amostra como
recebida com os das amostras tratadas termicamente. Os métodos de observacdo da
microestrutura, visando entendimento da evolucdo de fases deletérias tipicas da liga
718, foram por caracterizacdo microestrutural em microscopia 6ptica e eletrbnica de
varredura. Para caracterizar o comportamento das propriedades mecanicas, foram
realizados ensaios de tracéo e de microdureza.

Observou-se que, com os ciclos, ndo houve significativa variagcdo do tamanho de
gréo, mas tanto a fracdo de & quanto seu tamanho cresceram com o numero de ciclos

de tratamento térmico. O impacto da crescente fracdo de 8, na disponibilidade de



niobio para formar y”, pode ser evidenciado na tendéncia de queda do limite de
resisténcia, limite de escoamento e dureza, tanto das amostras forjadas quanto as

fundidas, com maiores nimeros de ciclos.



2. Revisdo Bibliogréfica

2.1 Liga 718

A liga 718 foi apresentada em 1959, porém patenteada por H.L. Eiselstein em
1963, cuja concepgdo foi em meio a uma urgente necessidade de melhorias em
superligas de niquel para componentes de turbinas em motores aeronduticos. O que
diferenciou a liga 718 das demais foi a adicdo de Nb, elemento responséavel por
precipitar a fase y”, sendo este o principal endurecedor da liga. Pelo sistema de
deslizamento e pelas deformagfes coerentes, a cinética de precipitacdo é mais lenta
em resposta ao aquecimento da liga, sendo capaz de aliviar as tensfGes antes do
endurecimento ocorrido na precipitacdo. Até os dias atuais a liga 718 é extensamente
utilizada em componentes de motores aeronauticos e derivados, destacando-se
também na inddstria nuclear pela sua resisténcia a fluéncia e a irradiacdo, combinada
com resisténcia a corrosao e boa soldabilidade (DANDRE et al., 2000, PING, 2007).

Essa liga foi considerada uma melhoria significativa nos problemas de trincas por
envelhecimento pds-soldagem, proporcionando grande vantagem sobre outras ligas
fundidas. De forma a aprimorar a utilizacdo da liga, houve também uma melhoria na
qualidade pelos avangos de novas tecnologias e controles nos processos de
fabricacdo do material, resultando na reducdo de impurezas e microestrutura mais

homogénea (BARKER,1989, ASM V7,1972).

2.1.1 Composic¢éo quimica e propriedades

Sendo uma superliga de Ni-Cr-Fe, a liga 718 foi desenvolvida contendo
aproximadamente 52% de niquel, possui uma matriz austenitica (CFC) e permite a

adicao de outros elementos de liga para melhorar a resisténcia a corroséo e a fluéncia,



mantendo a tenacidade. Grande parte dos elementos sdo metais de transicéo,
influindo na capacidade de atuar pela diferenca de raio atdbmico e pelo limite de
solubilidade no niquel. O endurecimento por solu¢do soélida pode ser resultante de
raios atbmicos similares e alta solubilidade dos elementos no niquel. A tabela 2.1

mostra a composicéo da liga 718 (PING, 2007, GOSH, 2008).

Tabela 2.1: Composi¢ao quimica da liga 718 (% em peso) conforme AMS 5662.
Adaptado de (AMS, 2012).

Elemento | Ni Cr Fe Nb Mo Al Ti | Mn

minimo | 50 17 Bal 4,75 | 2,80 {0,20|/0,65| -
maximo | 55 | 21 5,50 | 3,30 /0,80|1,15|0,35
Elemento| Si B C S P Co | Cu
minimo - - - - - - -

méximo |0,35/0,006|0,08]0,015/0,015|1,00|0,30

A seguir, sdo apresentados os efeitos dos principais elementos quimicos da liga

(ORADEI-BASILE, 1991, MANKINS, TILLACK, 1993, PATEL, 2001, FELIX, 2011).

Ferro: elemento endurecedor por solucdo sélida. Aumenta a solubilidade do
carbono no niquel elevando a resisténcia a fluéncia. A adicdo deste elemento reduz o
custo da liga por substituir parcialmente o niquel. Favorece a degradacdo de

propriedades da liga, por reduzir a resisténcia a corrosao;

Boro: forma boretos do tipo MsBz nos contornos de grdo aumentando a

resisténcia a fluéncia, reage com cromo, molibdénio e tantalo;

Niébio: formador do precipitado metaestavel y", principal fase endurecedora que
aumenta a resisténcia a fluéncia. Fornece elevado limite de escoamento e

endurecimento, entretanto, y" pode se transformar em fase &, apds longos periodos



acima de 650°C. Acima de 5% de niébio pode ocorrer a formacéo de fase de Laves e
fase 0, gerando perda de tenacidade e resisténcia a tracdo. Além disso, € um
endurecedor por solugdo sdlida e pode substituir em parte o aluminio na fase Y/,

favorece a estabilizacdo dessa fase e retarda o coalescimento dos precipitados;

Molibdénio: endurecedor por solugcdo solida, formador de carbetos, aumenta a
resisténcia em atmosfera &cida e melhora a resisténcia a corrosdo em altas
temperaturas. Induz o aumento do modulo de elasticidade e reduz a taxa de fluéncia

pela diminuicdo do coeficiente de difusdo de elementos na matriz;

Titdnio: age na formacdo de carbetos e carbonitretos, porém sua principal
funcéo € o endurecimento por solugéo sélida das fases y' e y”. Substitui 0 aluminio na
fase y' e o ni6bio na y", resultando no aumento dessas fases na matriz €, como

consequéncia, o aumento na resisténcia a fluéncia;

Aluminio: principal responsavel pela precipitagdo com o niquel formando a fase
y', aumentando a resisténcia a fluéncia. Atua com endurecimento por solucao sélida e

aumenta a fragéo volumétrica de y’.

Cobalto: Age como endurecedor por solugdo sélida, aumenta a fracédo

volumétrica de y' e y". Em consequéncia, eleva a resisténcia a fluéncia;

Carbono: adicionado para formar carbetos ou carbonitretos metalicos do tipo
MC com titanio e niébio, e M23Cs com ferro e cromo. Age na desoxidacdo, baixa a

temperatura de fusdo e aumenta a fluidez do metal liquido;



Cromo: forma uma camada protetora superficial de éxido Cr.Os; aumentando a

resisténcia a corrosao.

A tabela 2.2 mostra um resumo do(s) efeito(s) dos elementos em superligas de

niquel.

Tabela 2.2: Efeito dos elementos de liga em superligas a base de
niquel. Adaptado de DUPONT (2000).

EFEITO(S) ELEMENTO
Endurecimento por solugéo sélida Co, Cr, Fe, Mo, W, Ta, Re, Nb
Formadores de Carbetos do tipo:

MC W, Ta, Ti, Mo, Nb, Hf
M7C3 Cr
M23C6 Cr, Mo, W
M6C Mo, W, Nb
Formadores de Carbonitretos M(CN) W, Ta, Ti, Mo, Nb
Formadores de y'Ni3(Al, Ti) Al Ti
Formadores de y’Ni3Nb Nb
Endurecedores do y’ por solugdo sélida Cr, Mo, Ti, Si, Nb
Resisténcia a oxidacao A, Cr, Y, La, Ce
Melhoram a resisténcia a corrosdo a quente La, Th
Resiténcia a sulfidacao Cr, Co, Si
Melhoram propriedades de fluéncia Mo, B, Ta
Aumentam a resisténcia a fratura B
Refinadores de grao B, C, Zr, Hf

A liga 718 possui alta resisténcia mecanica, com mecanismo de endurecimento
pela precipitagdo da fase y”, que é metaestavel e coerente com a matriz. Tal
precipitacdo atua como barreira ao movimento das discordancias e,
consequentemente, dificulta a deformacéo plastica. A alta resisténcia e a ductilidade
sdo mantidas em temperaturas de -250° até 650°C, com destaque para a resisténcia a
fluéncia até 650°C. A liga 718 apresenta resisténcia a oxidacao em altas temperaturas,
além de resisténcia a corrosdo em diferentes meios agressivos (PING, 2007,

MANKINS, 2005). As propriedades fisicas da liga 718 sdo apresentadas na tabela 2.3,



e na figura 2.1, o comportamento do limite de resisténcia e escoamento em diferentes
temperaturas (a), com queda acentuada a partir de 650°C. A resisténcia a fluéncia é

apresentada em (b).

Tabela 2.3: Propriedades Fisicas da liga 718 como solubilizada e envelhecida.
Adaptado de (MANKINS, 2005).

Densidade (mg/m3) 8190
Temperatura de Fusao (°C) 1260 a 1336
Coef. de Expansédo Térmica (um/m.K) | 13,0 (25°C)

Calor Especifico (J/kg.K) 435

Condutividade Térmica (W/m.K) 11,4
Médulo de Elasticidade (GPa) 200 (20°C)
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Figura 2.1: Variacdo das propriedades mecéanicas da liga 718 solubilizada e
envelhecida, (a) propriedades mecéanicas (b) fluéncia. Adaptado de
(THYSSENKRUPP VDM, 2003).



2.1.2 Principais Fases

As ligas fundidas possuem tamanho de grao grosseiro e segrega¢do, enquanto
as ligas forjadas granulacdo homogénea, refinada e uniforme, onde todas essas
variaveis estdo relacionadas com as fases presentes (SUNDARARAMAN, 1992). A

seguir estdo as principais fases da liga 718, que influem nas propriedades mecanicas.

y: a fase gama € a matriz austenitica, possui elevados teores de ferro, cromo e
molibdénio. Com boa conformabilidade e ductilidade, sua estrutura clbica de faces

centradas (CFC) permite multiplos sistemas de deslizamentos (DECKER, 2006).

Y’ (Nis(Al,Ti)): precipitado intermetalico e ordenado de estrutura cubica de faces
centradas (L1, ordenada), parametro de rede ao=0,3568 nm (1,5% maior que a matriz
Y) e relacdo de orientagdo {100}, // {100}y e <100>, // <100>,. Endurecedor por
precipitacdo, eleva a resisténcia a fluéncia, mas em menor intensidade que a y”, pois
sua fracdo em volume € préximo a 4%, contra 15% de y”. Sua precipitagdo pode
ocorrer na solidificacdo ou em tratamentos térmicos com temperaturas entre 600 a
925°C. Possui morfologia esférica e se transforma em cubica pelo aumento do
desarranjo y/y” com a matriz, conhecido como “mismatching”, cujo incremento no
tamanho dessa fase € proporcional ao tempo de exposicdo e temperatura (AMS V2,
1990, NALAWADE, 2010). Na figura 2.2 sdo apresentadas as precipitagdes de y’ da

liga PWA-1480.

10



Yy’ eutético

Contorno da Dendrita

Y’ eutético

Figura 2.2: Micrografia por MET da liga PWA-1480 com vy/y' ectético
interdendritico e y’ precipitada dentro das dendritas. Adaptado de (BABU et al.,
2001).

y” (NisNb): precipitado intermetdlico metaestavel de estrutura cristalina
tetragonal de corpo centrado (D02, ordenada) e € coerente com a matriz y. A
orientacdo com a matriz é dada por <100>, // <100>, e <100>, // <100>, e
parametros de rede ap=0,3624 nm e c,=0,7406 nm, exibindo morfologia de discos
alongados. O tratamento térmico de envelhecimento é utilizado para precipitar y” em
temperaturas préximas a 720°C, entretanto em tempos prolongados pode precipitar

em temperaturas proximas a 600°C. A fase y” € o principal responséavel pelo
endurecimento da liga, com maior eficiéncia que a y’. Pelo sistema de deslizamento e
pelas deformagfes coerentes, sua cinética de precipitacdo € mais lenta em resposta
ao aquecimento da liga, veja na figura 2.3, conferindo boa soldabilidade e evitando
incidéncias de trincas de envelhecimento. Isso permite que o material seja soldado e

tratado termicamente sem endurecimento espontaneo, permitindo alivio de tensdes

antes do endurecimento pela precipitacdo. (SAUNDERS et al., 2006).
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Figura 2.3: Curvas de envelhecimento pela dureza e tempo nas superligas de
niquel. Adaptado de (LINGENFELTER, 1989).

A figura 2.4 mostra a imagem de uma microscopia eletrénica de transmisséo
(MET), realizada em uma liga 718 forjada, mostrando a fase y” precipitada em finas

particulas (HONG, 2001).

Figura 2.4: Imagem tipica de MET da liga 718 forjada, mostrando a fase y” em
finas particulas. Adaptado de (HONG, 2001).
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® (NisNb): a fase delta possui estrutura cristalina ortorrdmbica (DO,) com
morfologia acicular, precipitada durante o envelhecimento, e precipitados coalescidos
e esferoidizados durante a solubilizagdo (NIANG, DAI, 2010). Veja um exemplo na

figura 2.5 da liga 718.

Figura 2.5: a) precipitagdo da fase & acicular; b) precipitacdo da fase & em
glébulos coalescidos. Utilizado MET para o campo mostrado. Adaptado de
(NIANG, 2010).

A literatura sugere que sua temperatura solvus esta em torno de 1010°C, essa
varia em funcdo dos elementos de liga, diretamente em funcdo do teor de Nb. Na liga
718, a faixa de Nb varia entre 4,75 e 5,50% em peso, conforme a norma AMS 5562
(SAE, 2012), onde a temperatura solvus pode variar em torno de 1000 e 1045°C,
resultados de simulacdes e medi¢cdes apresentadas na literatura (AZADIAN, 2004,
CAO, 2005).

A precipitagdo da fase & pode ocorrer diretamente da matriz durante a
solubilizacdo a 900 - 1000°C, e também pode se formar a partir de y”, mas ocorre em
menores temperaturas. Frequentemente a fase ® nucleia-se nos contornos de gréo e,
em temperaturas entre 850 e 900°C, é chamada de Saita-temperaura Precipitando na forma

intergranular. Outra forma de precipitacdo, com agrupamentos continuos nos
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contornos de gréo, se da durante o envelhecimento proximo a 750°C, chamada de
Obaixa-temperatura. A €XPOSiGA0 prolongada em temperatura proxima a 650°C, é outra
possibilidade de precipitar d.

A medida que a fragdo de & aumenta, a ductilidade cai, tanto na condic&o forjada
como na condicdo fundida, levando ao empobrecimento de Nb na matriz. Se a
temperatura em servico se mantiver abaixo de 650°C, minimas fracbes de & séo
formadas, reduzindo o empobrecimento de Nb na matriz e a dissolugdo de y”
(SUNDARARAMAN, 1992). A relacdo cristalografica entre a matriz y os precipitados
de 0 é estabelecida como:

{111} y I (010) &; <110> , I [100] 5 onde as faces dos precipitados
correspondem ao plano (100).

AZADIAN (2004) estudou a precipitagdo da fase & na liga 718 por diferentes
modos: recebida como fundida com controle de resfriamento, e como forjada pelo
processo de deformacdo em anéis. A amostra fundida estava com baixa fracdo em
volume de &, a forjada com significante fragdo em volume de 8. Diferentes tratamentos
térmicos foram realizados para os seguintes estudos: a) solubilizacdo seguida de
envelhecimento, para estudo da cinética de precipitagcdo da fase §; b) envelhecimento
seguido de recozimento para estudar a cinética de dissolucao da fase; c¢) solubilizacdo
seguida de recozimento para estudar o crescimento de grdo. A precipitacdo de &
apresentou comportamento similar para a forjada e fundida. A maior taxa de
precipitacdo ocorreu proximo a 900°C, e a fragdo maxima em volume foi atingida em
20h. Em temperaturas acima de 950°C, a precipitacdo foi mais lenta, e identificou-se
que a espessura média das plaguetas aumentou com o incremento da temperatura.
Uma parte representativa dos resultados, em termos de tempo e temperatura, pode

ser verificada na figura 2.6.
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Figura 2.6: Precipitacdo da fase 6 fundida na liga 718. Adaptado de (AZADIAN,
2007).

CAO (2005) estudou a precipitacdo de d na liga 718 Plus, onde a relacdo dessa
fase com a temperatura foi determinada por modelagem e por tratamento térmico. A
figura 2.7 mostra o equilibrio da quantidade de fase ®, que se dissolve a medida em
gue a temperatura € elevada. O experimento revelou também uma suave similaridade
nas curvas entre a modelagem e o tratamento, porém com diferencas quantitativas
significantes. Pelo experimento, a precipitacdo se inicia proxima a 6% em fracdo
volumétrica a 900°C, e em temperaturas proximas a 1020°C, observou-se uma total

dissolucdo de & na matriz.
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Figura 2.7: Conteudo de fase & em funcao do tratamento térmico. Adaptado de
(CAO, 2005).

Em um processo de laminacdo a quente da liga 718 Plus, em temperaturas
proximas a 1010°C, ocorre pouca precipitacdo de & no estado inicial e maior presenca
durante a solubilizacao, precipitando primeiro nos contornos de grao, posteriormente

nas maclas e, eventualmente, no interior dos gréos. Veja na figura 2.8.
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Figura 2.8: Curva TTT de precipitacdo de fase & determinada por experimentos
em liga 718Plus como forjada (CAO, 2005).
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As propriedades mecanicas sdo afetadas quando & acicular precipita-se em

forma transgranular, conforme a figura 2.9 da liga 718.

4
]

20.0 kV x 1000
WRH

Figura 2.9: Precipitagdo de fase & transgranular na liga 718 solubilizada a 900°C
e envelhecida por 18h (NUNES et al., 2015).

Pequenas particulas podem causar transtornos como reducgdo da ductilidade a
guente e reducdo da resisténcia a propagacao de trincas. A 954°C ocorre precipitacédo
transgranular com elevadas fracbes volumétricas de o, reduzindo a resisténcia a
tracdo a fadiga. A ductilidade e a resisténcia a fadiga sdo afetadas em temperaturas
proximas a 982°C, possivelmente pela falta de precipitagdo de & nessa temperatura.
No forjamento entre 600 a 700°C, a fase © acicular pode precipitar nos contornos dos
graos da liga 718, tal precipitacdo pode potencializar a fragilizacdo por fluéncia, com
crescimento de trinca intergranular, devido a presenga de & préximo aos limites das

superficies de fratura. Por outro lado, uma morfologia com placas estendendo-se para
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0s contornos, produzird uma resisténcia maior ao trincamento. A fase & reduz a
capacidade de endurecimento da liga pela dissolucdo de y”, causada pelo
empobrecimento do niébio que ficou contido na formagédo de &. Ela contribui para o
controle do crescimento de grdo em processos de forjamento, mas, na sua auséncia,
particulas que precipitaram como carbetos também atuam restringindo o crescimento
de graos (CAO, 2005).

Sucessivos tratamentos térmicos pds-soldagem aumentam a fracdo de 9o,
resultando em empobrecimento de nidbio para formar y” e reducdo da soldabilidade,
podendo tornar a ZTA susceptivel a trinca de envelhecimento. A fase & pode ser
evitada por solubilizacdo acima da temperatura solvus (1025-1050°C), entretanto, em
ligas forjadas pode se tornar um problema, uma vez que o controle de crescimento de
gréo se da pela precipitacdo & nos contornos, tal refino de grdo € importante para
aumentar a resisténcia a fadiga do material. A formagéo de & em um forjado pode ser
uniforme e continua, precipitando-se nos contornos de gréo, ou de forma intraganular
e acicular. Em fundidos, & é localizada nas regifes interdendriticas, devido a
segregacdo de niébio que ocorre na solidificacdo. Um evento tipico observado, é a
formacé&o de zonas livres de precipitados em torno de & em forma coalescida. A figura
2.10 mostra a zona livre em torno dos precipitados de & (CHANG, AU et al.,1992,
PROBSTLE et al., 2016).

A fase & reduz a resisténcia por fadiga de baixo ciclo, principalmente a
tenacidade a fratura em baixas temperaturas pela mesma razao vista anteriormente,
por haver regiées com empobrecimento de nidbio (BEDDOES, 1980).

A precipitacdo de & na liga GH4169 tem um efeito significativo nas propriedades
de tracdo em temperatura ambiente, reduzindo resisténcia a tracdo e o aumentando o
alongamento. H4 também um pequeno efeito no aumento da resisténcia a fadiga,
consequéncia de O precipitar em forma coalescida nos contornos dos graos,

bloqueando a propagacéo de trinca intergranular (ZANG, HAI-C et al., 2016).
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Figura 2.10: Zonas livres de precipitados de fase & em forma
de placas. Adaptado de (PROBSTLE et al., 2016).

Com elevada precipitacéo de & os valores de tensdo de ruptura e o alongamento
reduzem, e a taxa de propagacdo de trincas pode ser aumentada. Em um estudo
sobre propagacéao de trincas realizado a 550°C, em amostras da liga 718 previamente
solubilizadas e envelhecidas, evidenciaram que trincas intergranulares crescem devido
a presenca de & na superficie da fratura (SHUQI, LI et al., 1994, JOHAN, 2011).

Um estudo realizado na liga 718, na qual a fase © foi avaliada pela precipitagdo
em alta temperatura de envelhecimento (955 °C) e diferentes tempos. A quantidade de
O é proporcional ao tempo de envelhecimento, tornando-se distribuida uniformemente
ao longo dos contornos de grdo. Sem a presencga de 9, a resisténcia a fadiga pode
dobrar e também pode aumentar o alongamento sob fluéncia em até 5 vezes. A
auséncia de 6 causa um padrdo de fratura ddctil, enquanto que na presenca ocorre
fratura intergranular pela interface incoerente entre & e o contorno de grao (KUO,

YANG et al., 2009)
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Carbetos: como efeito positivo para a liga, eles aumentam a resisténcia da
matriz quando sua precipitacdo é intergranular. Podem também favorecer a resisténcia
a fluéncia em altas temperaturas, servindo como barreira ao deslizamento dos
contornos de grdo. Podem influir negativamente na liga quando precipitam nos
contornos como um filme continuo, atuando como fontes de discordancias e locais
preferenciais de iniciacdo de trincas por fadiga. Os principais sdo: MC, M23Cs € 0 MgC.
(DECKER, 2006). Veja, na figura 2.11, um exemplo de carbetos precipitados nos
contornos de gréo.

O MC (TiC, NbC), estavel até 1205°C, tem o titanio e o niébio como principais
formadores. Possui estrutura cubica e morfologia irregular, pode ser dissolvido
formando o carbeto do tipo M23Cs quando exposto termicamente e, em consequéncia,
precipitar y’. Esse comportamento pode ser descrito conforme a reacédo a seguir:

MC +y = MasCs + ' (HERTZBERG, 1996).

Figura 2.11: Micrografia evidenciando carbetos do tipo (Nb,Ti)C nos contornos
de grdo. Adaptado de (AZADIAN, 2004).

Na liga 718 os carbetos de niobio sdo denominados primarios e secundarios. Os

priméarios sdo formados na solidificacdo, sdo maiores e estaveis. Eles precipitam

20



alinhados na direcéo de solidificagcdo ou em pontos triplos dos contornos de grdo. Os
secundarios sdo formados no tratamento térmico de envelhecimento ou termo-
mecanico, precipitando preferencialmente nos contornos de grdo. Esse carbeto
secundario pode ser formado em temperaturas superiores a 700°C e, se dissolvido,

precipita carbeto tipo Cr23Cs (GAO, 1997).

Fases Topologicamente Compactas (TCP- Topologically Close-Packed):
sdo compostos intermetalicos formados por elementos de liga como cobalto,
molibdénio, tungsténio, rénio e cromo, que apresentam um efeito nocivo as
propriedades mecanicas e, em alguns casos, afeta a resisténcia a corrosdo do
material (ANIJDAN, 2005).

A fase o é intermetalica com morfologia de agulhas, ou também precipita como
um filme nos contornos de gréo, degradando as propriedades mecanicas. Caso
precipite com morfologia globular, pode melhorar a resisténcia a fluéncia. As fases o e
a-Cr se formam quando a liga é exposta a longos tempos e temperaturas proximas a
700°C, sendo que a fase a-Cr € formada proxima a & nos contornos de grao (DAVIS,
2000, REED, 2006).

WLODEK (1994) caracterizou a liga 718, expondo-a a longos tempos de 50.000h
entre temperaturas de 538 a 704°C. Foi observada, além das fases 9§, y', y” e carbetos,
a presenca de fases TCP como a fase de Laves com alto teor de cromo e molibdénio.

A fase de Laves é formada na solidificagdo como um produto de segregacéo. Ela
diminui a capacidade de resfriamento da liga, devido a fragilidade reduz a resisténcia a
fadiga e diminui a soldabilidade. Na soldagem, a fase de Laves é formada pela
microsegregacdo de elementos de liga como nidbio, titAnio e molibdénio, em regibes
interdendriticas durante a solidificacdo. Esta fase também é formada proxima a fase 6,
e é fonte preferencial de iniciagcdo e propagacao de trincas. Veja na figura 2.12 a

presenca da fase de Laves na liga 718 (RADHAKRISHNA, 1997, CLARK, 2008).
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Figura 2.12: Fase de Laves e & no do contorno de grdo da liga 718 fundida.
Adaptado de (LIPPOLD, 2009).

2.1.3 Mecanismos de endurecimento

Os principais mecanismos de endurecimento da liga 718, sdo apresentados a
seqguir.

Refino de grédo: o tamanho do grdo pode ser controlado na solidificacdo, nos
tratamentos térmicos e termo-mecéanicos adequados. A presenca de contornos de
gréo pode endurecer a liga, atuando como barreira ao movimento das discordancias.
Tal endurecimento é causado pela diferenca de orientacdo cristalografica dos gréos
adjacentes, dificultando o deslizamento. A equacédo de Hall-Petch define como o
tamanho de grdo pode afetar o limite de escoamento do material. De forma
inversamente proporcional, quanto menor o tamanho de grdo, maior o limite de
escoamento (HERTZBERG, 1996).

Solucgéo sélida: é um mecanismo de endurecimento resultante da relacdo entre
0s atomos dos elementos da rede cristalina e os elementos de liga. Reduz a energia

de falha de empilhamento da rede cristalina inibindo o deslizamento cruzado, que é
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responsavel por deformacdes em altas temperaturas. Na liga 718, elementos como Al,
Co, Fe, Mo e Nb apresentam melhor relacdo na diferenca de tamanho atbmico com o
niquel, tornando-os excelentes endurecedores (HEUBNER, 1998).

Particulas de segunda fase: mecanismo de endurecimento mais efetivo na liga
718, que por ordenacdo e coeréncia a matriz y é endurecida pela precipitagdo das
fases y’ e y”, sendo a y” a principal e representa cerca de 4 vezes mais em fracao
volumétrica que a y’. Por outro lado, pode ocorrer a transformacdo de y” em 9,
reduzindo o endurecimento da liga através de tratamentos térmicos ou exposicdo a
alta temperatura em servico. Em processos de forjamentos, controla o crescimento de
gréo, blogueando o movimento dos contornos. A precipitacdo de carbetos de titanio e
de nibébio, e carbonitreto Ti(C,N) em elevadas temperaturas, também colabora na
estabilizagédo dos contornos de grao (OBLAK, 1974, DEVAUX et al., 2008).

As relativas estabilidades, fragdes volumétricas e a sequéncia de precipitacao
das fases y’ e y” sdo governadas pelas concentragdes de aluminio, titAnio e nidbio da
liga. A fase y” quando comparada a fase y’, além de apresentar morfologia e estrutura
cristalina distinta, se precipita de forma mais lenta favorecendo a soldabilidade da liga
718. A fase y” possui um valor mais elevado de energia de contorno de anti-fase,
significando maior energia necessaria para a discordancia cruzar a fase, o que

aumenta o endurecimento (ZHAO, 2000).

2.2 Principais tratamentos térmicos

Com o objetivo de otimizar a microestrutura da liga e torna-la adequada para as
suas diferentes aplicacdes, os tratamentos térmicos de solubilizagcdo e envelhecimento
estdo entre os mais utilizados nos reparos de componentes aeronauticos da liga 718.
Esses tratamentos térmicos geram uma microestrutura homogénea e melhoram as

propriedades mecanicas, como resisténcia e tenacidade a fratura em elevadas
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temperaturas. O rejuvenescimento, também chamado de supersolvus O, é utilizado
para dissolver a fase & e tornar a microestrutura mais homogénea, onde na liga forjada
pode evitar a formacdo de grdos anormais. Este tratamento tpermico pode ser
largamente utilizado em reparos que contemplam processos de soldagem.

JUNIOR (2017) verificou que o rejuvenescimento, a 1052°C/1h, teve éxito em
eliminar grande quantidade de fase & acumulada, porém com intenso crescimento de
grdo, mesmo que permanecendo dentro dos limites aceitaveis de uma carcaca de
combustor de um motor aeronautico.

A figura 2.13 mostra alguns dos tratamentos térmicos utilizados na liga 718 e as
faixas de precipitacdo das fases, para as diferentes faixas de temperaturas

(CARLSON, 1989, ASM V4, 1991).
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Figura 2.13: Estabilidade de fases e os tratamentos térmicos da liga 718.
Adaptado de (CARLSON, 1989).

Para garantir as propriedades mecéanicas conforme a norma AMS 5662 (SAE,
2012), faz-se um tratamento térmico de solubilizagdo a 980°C/1h, com resfriamento ao

ar, seguido de envelhecimento a 720°C /6h, com resfriamento no forno até 620°C,
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mantendo no forno por 18h a esta temperatura até o completo envelhecimento, com
posterior resfriamento ao ar. A liga 718, mesmo com suas excelentes propriedades,
também apresenta algumas dificuldades em reparos de turbinas aeronauticas. Isso se
deve as sucessivas recuperacdes por soldagem do componente, aumentando a
susceptibilidade a fadiga e ao trincamento por envelhecimento. Resultado
possivelmente causado pelo acumulo de 9, fase que reduz a resisténcia mecanica da
liga sob procedimentos de soldagem (VAN DER VOORT, ASM V4, 1991).

As fases endurecedoras y' e Yy’ se precipitam em particulas no intervalo de
temperatura entre 600 a 900°C, sendo que em temperaturas entre 700 a 900°C, a
precipitacdo dessas fases ocorre em tempos curtos, conforme mostra o diagrama

tempo-temperatura da liga 718 na figura 2.14 (BEHRENS, 2005).
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Figura 2.14: Diagrama tempo-temperatura-precipitacdo da liga 718. Adaptado
de (VAN DER VOORT, 1991).
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Os tamanhos dos precipitados podem influir nas propriedades mecéanicas sob
diferentes tratamentos térmicos utilizados. Resultados evidenciam que, precipitados a
partir de 10 nm de didametro médio influem melhor nas propriedades. Pelo ensaio de
tracdo, os valores mais altos do coeficiente de encruamento (n=0,85) estdo
relacionados a distribuicdo fina de particulas na matriz supersaturada, com didmetro
médio abaixo de 10 nm. Em outra condicéo, para os precipitados maiores que 10 nm,
os coeficientes de encruamento sdo menores (n =0,57) (DEVAUX et al., 2008). Para
entender a influéncia de & na propagacédo de trincas, CHANG, AU et al. (1992)
aplicaram diferentes tratamentos térmicos de solubilizacdo e envelhecimento. Pelos
resultados, pode haver uma dependéncia da vida em fadiga pela morfologia de &.
Veja na tabela 2.4 os diferentes modos de precipitacdo de & em relagdo ao ciclos de

tratamento térmico.

Tabela 2.4: Relacdo entre tratamento térmico e morfologia de & na liga 718.
Adaptado de (CHANG, AU et al.,1992).

Morfologia
Filme | Placa

1100°C/0,5h/ Resfriamento ao ar até
temperatura ambiente

Tratamentos Térmicos

Solubilizagao de &

Precipitacdo de & em

. 800°C/016h/ Resfriamento ao ar até
flme no contornos de

temperatura ambiente

grao
Solubilizacao _ de vy’ |930 C_:/lh/ 930°C/62h/
superenvelhecida e | Resfriamento ao ar . .

L . Resfriamento ao ar até
estabilizagéo da | até temperatura :

: . temperatura ambiente

morfologia de & ambiente
Primeiro

. 760°C/5h/ Resfriamento controlado 1°C/min
Envelhecimento

Segundo

Envelhecimento 649°C/1h
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2.2.1 Solubilizacao

A solubilizagé@o é utilizada para dissolver particulas de segunda fase, como as
fases y’, y” e 9, facilitando o processamento termomecanico da liga, podendo elevar a
resisténcia a corrosdo. Temperaturas de solubilizagdo maiores podem resultar em
crescimento dos graos e na dissolugcdo de carbetos. Temperaturas menores de
solubilizacao dissolvem as principais fases, sem crescimento do gréo ou solubilizacdo
significante de carbetos (ASM V4, 1991).

Em componentes forjados, onde a resisténcia a fadiga é importante, o refino de
grao deve ser obtido por solubilizagdo em temperaturas de 900 a 950°C. Entretanto, a
manutencdo em tempos prolongados nessa faixa de temperatura pode resultar em
fragilizacdo da liga, pela forma e volume dos precipitados de &. Nos procedimentos de
reparos de componentes, sucessivos ciclos de solubilizacao, relacionados a soldagem,
podem afetar a ductilidade pela formagdo de ©. A soldabilidade também ¢é afetada,
tornando a liga suscetivel a trincas de liquefacdo na zona termicamente afetada
(DUPPONT, 2000).

Para obtencdo de propriedades especificas em fundidos, onde o tamanho de
gréo ja € maior, a solubilizac@o deve ser realizada acima da solvus de &. O tratamento
térmico de rejuvenescimento pode ser uma das solucbes para melhorar o
desempenho do componente em reparo, pelas temperaturas acima da solvus de &
(1025-1050 °C), possibilitando a dissolucdo total dessa fase. Cuidados devem ser
tomados para evitar crescimento demasiado de grao, pois nessa temperatura ha um
reduzido nimero de barreiras ao crescimento de grdo. Entretanto, temperaturas entre
980 a 1010°C mostraram bons resultados em dissolver 8, a0 mesmo tempo que evita
o crescimento anormal de gréo. Este tratamento foi um dos primeiros a ser utilizado na
liga 718, em temperaturas bem acima da solvus de & entre 1038 a 1065°C, porém o

crescimento de grdo anormal afetava as propriedades da liga. A préatica atual é
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assegurar a presenca de 0 e de carbetos tipo MC, usando o tratamento sub-solvus da

fase & entre 930 a 1000°C para dificultar o movimento dos contornos e evitar o

crescimento de grdo (VAN DER VOORT, 1991, WLODEK, 1994, CAMPBELL, 2008).
A variacao do tamanho de gréo médio da liga 718 é apresentada na figura 2.15,

sob tratamentos térmicos com patamar de 1h, em diferentes temperaturas.

|ASTM 4

LASTM 5

|ASTM 6

=

%% a6s 982 996 1010 1023 1037
Temperatura, "C

Diametro médio do grao , pm

Figura 2.15: Tamanho de grdo por 1lh de tratamento térmico em diferentes
temperaturas para a liga 718 forjada. Adaptado de (WLODEK, 1994).

2.2.2 Envelhecimento

Este € um tratamento térmico de grande relevancia na liga 718, com finalidade
de precipitar as principais fases endurecedoras como y’ e y’, aumentando a resisténcia
a tracdo e a fluéncia. A temperatura de envelhecimento pode determinar o tipo, o
tamanho e a distribuicdo dos precipitados, a combinacdo de resisténcia com

ductilidade e a temperatura em servico. Com duplo envelhecimento controla-se a
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formacao de y’ e y” e a morfologia dos carbetos nos contornos de gréao, para melhorar
a dispersdo dos precipitados ao longo da matriz. No forjamento da liga 718, as
temperaturas utilizadas no envelhecimento estdo a partir de 700°C, entre 3 a 32h,
seguido de resfriamento (CAHN, 1996, CAMPBELL, 2008, CALIARI, 2012).

WANG (2004) aplicou trés tipos de envelhecimento na liga 718 entre 690 a
750°C, em duplos ciclos de 8h. Constatou-se que houve precipitacdo descontinua de &
nos contornos de grdo, y' em forma esférica e y’ em forma de disco, ambos nas
temperaturas mais baixas. A forma do precipitado de & tende mudar com 0 aumento
da temperatura de envelhecimento, saindo de acicluar para uma morfologia coalescida
nos contornos de grao.

Apbs um envelhecimento a 800°C/6h, foi evidenciada a presenca de 6, y' e y”,
com significante aumento da dureza, limite de resisténcia e escoamento, e da redugéo
na ductilidade. Observou-se que, o envelhecimento aplicado em uma amostra ja
envelhecida, e que ndo passou previamente por uma solubilizacdo, néo influiu
significantemente na variagdo da dureza. Essas estabilidades nos valores da dureza
foram similares em amostras envelhecidas com diferentes solubilizagbes prévias, com
temperatura mantida em 1050°C e patamares variando em 5 e 10min. Tanto
solubilizado quanto envelhecido, o material apresentou a presenca de carbetos do tipo

(Nb,Ti)C, conforme a figura 2.16 (VALLE, 2010).
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Figura 2.16: MEV da liga 718 solubilizada a 1050°C/10min e envelhecida, com &
nos contornos de gréo e carbetos na forma de (Nb,Ti)C. Adaptado de (VALLE,
2010).

2.3 Liga 718 fundida e forjada

2.3.1 Fundida

As variaveis que definem a selecdo de componentes fundidos da liga 718,
podem estar diretamente relacionadas com a alta complexidade geométrica, elevado
volume de producdo, facil automatiza¢éo, tamanho dos componentes e microestrutura.
Alguns projetos utilizam a solidificacdo direcional e também uma estrutura
monocristalina para atingir propriedades especificas, o que pode limitar o forjamento
como processo principal de fabricacdo (TROSCH, 2016). Em componentes
aeronauticos, a liga 718 fundida possui aplicacdo em regibes de elevadas
temperaturas, principalmente em aerofélios. A estrutura granular é dividida em
policristalina equiaxial, monocristalina e por solidificacdo direcional. (DONACHIE.

2002). O gréfico apresentado na figura 2.17, evidencia a estrutura monocristalina se
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destacando por possui melhor resisténcia no aumento de vida dos componentes

fundidos (SMITH, 1993).

Liga 718 Fundida

o 12X
=
[al]
5
g 9X o
g m Policristalina
g 6 X m Colunar
g ® Monocristalina
g 33X
[43]
=2
= 0

Resisténcia ao Resisténcia a Resisténcia a

frincamento fadiga térmica COITOSAO

Figura 2.17: Influéncia da estrutura cristalina na resisténcia da liga 718.
Adaptado de (SMITH, 1993).

As condicBes criticas de aplicacao da liga 718 fundida em tais componentes,
exigem processos de fabricacdo avancados, com destaque para a tripla fusao.
Primeiro, a fusdo a vacuo por inducdo (VIM — Vacuum Induction Melting) é utilizada
para evitar a formacao de inclusdes de éxidos ndo-metalicos. Em sequéncia, a refusao
por eletroescoéria (ESR — Eletroslag Remelting) tem como objetivo remover impurezas
e reduzir o nivel de segregacéo e, por ultimo, a refusdo a vacuo em forno a arco (VAR
— Vacuum Arc Remelting) é utilizada para eliminar gases e uniformizar a composicdo
guimica (REED, 2006, PATEL, 2001).

Posteriormente aos processos de fusdo, tratamentos térmicos de
homogeneizagéo séo utilizados para dissolver a fase de Laves e reduzir segregagao
de nidbio. Neste tratamento térmico, a porosidade pode surgir entre as regibes
interdendriticas e as dendritas, causada pela difusdo dos atomos presentes a
diferentes taxas, criando lacunas que formam a porosidade. O prensamento

hidrostatico a quente (HIP — Hot Isostatic Press) é utilizado para minimizar a
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porosidade e, posteriormente, o tratamento térmico de solubilizagdo € aplicado no
material para dissolver algumas fases deletérias que surgiram no resfriamento pés HIP
(RADAVICH, 1989, DONACHIE, 2008). As figuras 2.18 e 2.19 mostram as principais

fases e a formacado dendritica presentes na liga 718 fundida.

Figura 2.18: microestrutura fundida, apresentando & e fase de Laves. Adaptado
de (ARAUJO, 2012).

O maior objetivo é reduzir os defeitos de solidificagdo para favorecer a producao
de pecas com maiores didmetros e espessuras. Dentre os problemas de solidificacdo
da liga 718, destaca-se a segregacdo de ni6bio com constituinte eutético,
potencializado pela diferenca de densidade entre sélido e liquido. Reduzir segregacao
significa reduzir esforcos nos processos termomecanicos, pois a forca envolvida para
deformar o lingote € proporcional a distribuicdo da microestrutura. Outro problema em
destaque é a lenta resposta a difusdo, causada pela precipitacdo, em grandes
guantidades, de fases primarias acima da faixa de solidifica¢é@o, tornando alguns casos
economicamente inviavel (RADAVICH, 1997, MITCHELL, 1998).

Durante a solidificacdo, o niébio e titdnio tendem a se acumular no liquido

interdendritico, induzindo a solidificacdo de fases eutéticas. O niquel, o ferro e o cromo
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tendem a permanecer no nucleo das dendritas. Em relacdo as fases presentes,
primeiramente ha a nucleacdo de y, posteriormente sdo formados os carbetos do tipo
(Nb,Ti)C e as fases de Laves nas regides interdendriticas (figura 2.17). Os carbetos
formados nessa fase, sdo chamados de primarios, apresentando estrutura cristalina
CFC e reacdes eutéticas no final da solidificacdo. Ainda no estado liquido, particulas
de TiN sdo formadas pouco acima da liquidus, tais nitretos agem como sitios de
nucleacdo dos carbetos primarios, encontrados com nucleos de nitreto, chamados de
carbonitretos. A forma comum do carbonitreto é do tipo M(CN), similares ao MC, onde
0 carbono pode ser substituido pelo nitrogénio (MITCHELL et al., 1994, STRONDL et
al., 2008).

A guantidade e tamanho dessas fases, dependem da taxa de resfriamento e do
teor de nidbio, tendo forte tendéncia de segregar ao liquido durante a solidificacéo,
resultando em carbetos MC distribuidos na regido interdendritica e nas regides de
solidificacdo dos contornos de grdo (DUPONT, 2000).

Em seguida, precipita-se d préxima ou ligada as fases de Laves. Continuando o
processo de solidificacdo, precipitam as fases y’ e y” caso o resfriamento seja lento o
suficiente, com formacdo em forma de placas (MURATA et al., 1994, CARLSON,
1989, NADER, 2005).

Trabalhos como o de CARLSON (1989) e RADAVICH (1989), mostram que o
tempo de processo de solidificacdo impacta diretamente nos niveis de segregacao,
gquanto maior o tempo maior a segregacao, podendo afetar os processos que utilizam
material de maior espessura. Veja na figura 2.19, a formacao dendritica de uma liga

718 fundida.
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Figura 2.19: Microestrutura transversal do lingote. Parte Clara: dendritas.
Adaptado de (ARAUJO, 2012).

0%

2.3.2 Forjada

Em um componente aeronautico forjado, as variaveis que favorecem sua
selecdo estdo relacionadas com a geometria simples, grandes dimensdes, o alto
volume de producéo e a microestrutura com gréaos refinados (TROSCH, 2016).

O controle térmico nas deformacdes, deve assegurar temperaturas que possam
ocorrer a recristalizacdo, porém com crescimento de grdo controlado. A faixa de
temperatura € muito estreita pelo elevado limite de escoamento, o refinamento e a
homogeneidade de graos estdo em faixas cada vez mais criticas. A liga 718 € uma de
muitas ligas com refinamento de gréo controlado, garantindo a obten¢éo de forma em
temperaturas elevadas. A figura 2.20 mostra a relacéo entre o tamanho de grdo com a
temperatura, evidenciando a estabilidade granulométrica entre temperaturas de 925 a

955°C (DONACHIE, 2002).
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Figura 2.20: Crescimento de grdo com o tempo da liga 718. Adaptado de
(DONACHIE, 2002).

Quando comparadas as superligas fundidas, as forjadas sdo mais ducteis,
favorecendo os processos de usinagem e demais processos de conformacdo
subsequentes. Discos de turbinas aeronauticas forjadas séo produzidos com controles
de variaveis que afetam o tamanho final da peca e, por serem produtos de
conformacéo, sao capazes de produzir formas maiores (DONACHIE, 2002).

Em ligas endureciveis por precipitacdo, o principal tratamento térmico poés-
forjamento é a solubilizagdo seguida de duplo envelhecimento. Além de precipitar
fases como y' e y", 0 segundo envelhecimento é realizado em temperatura mais baixa
que a primeira para refinamento de grao (CHET, 2016).

Apbés a homogeneizacdo e dissolucdo de fases deletérias, por tratamento
térmico de solubilizacdo em torno de 1163°C, sdo iniciados os processos de reducdo
com forja e, entre essas etapas, as pecas sao reaquecidas. A temperatura de
reaquecimento é em torno de 1.120°C, provendo maxima energia térmica para

recristalizagdo, e esta acima da solubilidade das fases y', y" e &. Nas etapas de
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acabamento, a temperatura € reduzida para 1010°C, que é a solubilidade da fase 9,
atuando como barreira & movimentacdo de contornos de grdo e restringindo o seu
crescimento. O refino de gréo nao é desejavel em aplicagfes que exigem resisténcia a
fluéncia, pois a microestrutura esperada para tal é de graos recristalizados e grandes
(BROOKS, 2000, DONACHIE, 2008). Entretanto, nas etapas de forjamento para a liga
718, predominam as temperaturas que favorecam a precipitacdo de &. Gréos
previamente refinados resultam em maior ductilidade a quente e reduz esforcos no
equipamento (MATAYA, 1989, CAMUS, JARAMILLO et al., 1997).

A utilizacdo de laminacdo a frio com tratamento térmico € um método usual,
onde o grau de deformacédo altera a morfologia das fases y" e ®, acelerando sua
precipitacdo e também a tranformacéo de y" para . A liga 718 possui elevada taxa de
encruamento quando comparada a outras ligas metalicas (LIU, XIAO et al., 1997,
ASM, 2000, RONGBIN, MEI et al., 2002).

O refino de grao é uma preocupacdo na liga 718, e € comum ocorrer por
envelhecimento e precipitagdo em alto volume de & acicular. Durante a recristalizagéo
dindmica, 6 inibe o crescimento de graos recristalizados e gera uma estrutura refinada.
Por outro lado, alto volume de & reduz a disponibilidade de nidbio para a formagéo de
y", reduzindo sua resisténcia a tracdo e a fluéncia. A microestrutura da liga 718
forjada, ndo pode ser refinada usando o0s mesmos tratamentos térmicos
convencionais, ® pode ser formada entre 760 a 980°C, e estabilizar como residual em
temperatura ambiente. Solubilizacdo acima da temperatura solvus de & resulta em
liberacdo do nidbio na matriz e imediato crescimento de grdo. Varios estudos
(SJOBERG, YUAN, RUSSELL, 2005) tem investigado um método de produzir gréos
refinados uniformemente distribuidos, no entanto é dificil manter essa condicédo
evitando a dissolugdo de d e garantir a recristalizacdo dindmica no forjamento. Para
uma eficaz recristalizacdo dinamica, deve ser realizada com energia de deformacao

adequada e uma taxa de deformacao lenta. Limitar a temperatura de forjamento entre

36



a solubilidade de & e da recristalizagdo dinamica é muito importante para o tamanho
de gréo resultante. Temperaturas mais baixas que a de solubilidade podem favorecer
a reducdo do tamanho de grao, porém pode reduzir a porcentagem de recristalizagéo.
No esquema seguinte da figura 2.21, verifica-se a diferenca da estrutura granular entre
um processo convencional e um método de refino de grédo (SPECIAL METALS, 2007,

LEE, 2012).

Material Inicial

Pré-Tratamento

Térmico
Envelhecimento-910°C: Solubilizacdo - 1030°C:  esta
Alto volume de completamente dissolvida na
precipitados de d acicular matriz

Compresséo a
Frio

Apoés deformacao, um grande Graos alongados e
volume de 6 ainda mantém a estrutura fibrosa
morfologia acicular

Recristalizacéao

Zonas empobrecidas de Nb, em Precipitados de &

que nao pode precipitar & finos e uniformes
acicular, e impedir o
crescimento anormal de gréao

Figura 2.21: Refino em forjamento da liga 718. Adaptado de (LEE, 2012).
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3. Materiais e procedimentos experimentais

3.1 Materiais

Neste trabalho, foram cortadas amostras da liga 718 de uma carcaca de
combustores de motor aeronautico, conforme a figura 3.1, onde a mesma ja havia sido

utilizada em servico e foi disponibilizada para desenvolvimento de reparos.

HPC

CARCACA
DE COMBUSTAO

LEGENDA!:

HPC - COMPRESSOR DE ALTA PRESSAO
(HIGH PRESSURE COMPRESSOR)

HPT - TURBINA DE ALTA PRESSAO
(HIGH PRESSURE TURBINE)

LPT - TURBINA DE BAIXA PRESSAQO
(LOW PRESSURE TURBINE)

ALETAS
1° ESTAGIO
DALPT

Figura 3.1: Componentes de um motor CFM56-3 destacando a carcaga de

combustdo. Adaptado de (GEOCHACHING, 2016).

Esse componente esté localizado entre o compressor de alta pressédo e a turbina
de baixa pressdo, com funcdo de transmitir a carga axial do motor e permitir a

passagem dos gases entre a turbina de alta pressdo e a turbina de baixa pressao.
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Nela sdo instalados os bicos injetores de combustivel e é composta de um anel
forjado, unido através de soldagem por feixe de elétrons a uma camara fundida.
Porém, a junta soldada nao foi objeto do presente estudo, somente o material base.
Pelo controle de informacgéo da amostra, a parte forjada ndo passou por reparos,
gue é fornecida na condigdo envelhecida. Na fundida, realizou-se 4 ciclos de reparos
gue incluem tratamentos térmicos de solubilizacdo e envelhecimento quando a peca ja
esta composta do anel fundido soldado com o forjado. A figura 3.2 mostra uma parte

da carcaca de combustores e o modelo da amostra.

AREA FUNDIDA

Figura 3.2: Carcaga de um combustor de liga 718.
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3.2 Procedimentos experimentais

3.2.1 Preparacdo das Amostras e Tratamento Térmico

As amostras foram cortadas com serra de fita refrigerada, em dimensbes
aproximadas de 150mm x 30mm. E apresentada na figura 3.3 uma das amostras

seccionadas, destacando a regido fundida da forjada.

Fundido Forjado

150 mm

Figura 3.3: Amostra seccionada de liga 718 de um combustor de motor

aeronautico.

Em seguida foram enumeradas de 1 a 8 para controle e rastreabilidade dos
resultados. Posteriormente foram tratadas termicamente por solubilizagéo a 954°C/1h,
com taxa de resfriamento de 17°C/min até 538°C em gas inerte, seguido de
resfriamento com taxa equivalente ao resfriamento em ar. Este processo é seguido de
envelhecimento, com aquecimento de 538°C até 760°C/5h e resfriamento (sem taxa
definida) até 649°C/1h, com taxa de resfriamento equivalente ao resfriamento em ar.

Os tratamentos térmicos foram realizados em fornos a vacuo, marca Ipsen-

Combustol modelo VVFC (BL) 60/60, com requisito minimo 103 Torr de pressao.
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A numeracdo 1 a 8 nas amostras, representa a identificacdo dos sucessivos
ciclos e, cada ciclo, corresponde a uma solubilizacéo seguida de envelhecimento. Veja
na figura 3.4 a sequéncia utilizada, representando o0s sucessivos ciclos de

solubilizacao e envelhecimento aplicados nas amostras.

1° Ciclo 2° Ciclo 3° Ciclo 4° Ciclo
Solubilizagdo + —— Solubilizacdo + —{ Solubilizacdo + ——> Solubilizacéo +
Envelhecimento Envelhecimento Envelhecimento Envelhecimento

5° Ciclo 6° Ciclo 7° Ciclo 8° Ciclo
—» Solubilizacdo + —— Solubilizacdo + —> Solubilizacdo + —— Solubilizacéo +
Envelhecimento Envelhecimento Envelhecimento Envelhecimento

Figura 3.4: Sequéncia dos ciclos de tratamentos térmicos de solubilizacdo e

envelhecimento.

A solubilizacdo nos reparos deste componente tem o objetivo de dissolver
particulas de segunda fase, tais como y', y" e parcialmente &, por utilizar temperatura
subsolvus 6. Também é utilizado como alivio de tensfes resultantes dos processos de
soldagem e como pré-requisito de envelhecimento pela homogeneizagdo da
microestrutura. O envelhecimento é utilizado para precipitar as fases endurecedoras y'
e y", acrescentando resisténcia mecanica e dureza para aumento da vida util sob
fadiga térmica. A figura 3.5 apresenta um ciclo esquematico utilizado no presente

estudo.
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1200
8 Solvus
1000 f==——=———=—=———=———=——-———-———————————————————————=
o
< 800 954°C/h
'% 760°Ci5h
b= 600
[+
L
S 400
K
200
0
1] 2 4 6 :] 10
TEMPO (h)

Figura 3.5: Ciclo esquematico de solubilizacao e envelhecimento.

3.2.2 Anédlise da composi¢cao quimica e microestrutura

Foram analisadas as composicGes quimicas das amostras fundidas e forjadas,
por espectroscopia de emissdo Otica, utilizando o equipamento SPECTROMAXx. A
analise foi realizada pela empresa Tecmetal Solugbes Techoldégicas em Materiais
LTDA / Vargem Grande -RJ.

A preparagdo metalografica foi realizada com embutimento das amostras em
baquelite e lixamento com lixa de SiC utilizando as granulacées 100, 220, 320, 400,
600 e 1200. Em seguida foi feito polimento com pasta de diamante de 6 um, 3um, e
1um respectivamente. Apds, foi realizado ataque quimico com reagente contendo 5 ml
de glicerina, 10 ml de acido nitrico (HNO3), 15 ml de acido cloridrico (HCI) e 10 ml de
acido acético (CH3COOH), ataque conhecido por glicerégia acética.

No caso da observacao dos precipitados ao MEV, foi realizado um ataque com
solugdo de HCI e HNO3 (agua régia) para dissolucado parcial da matriz, deixando
visiveis o0s precipitados & , Laves, carbetos de nidbio e titanio. Através dos
microscopios VERSA 3D e JEOL-JSM-6460LV, equipamentos disponiveis no

Laboratério de Microscopia Eletrdnica da COPPE/UFRJ e no laboratério de
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metalografia e microscopia do CEFET/RJ, utilizou-se a técnica de espectroscopia por
energia dispersiva (EDS) para identificacdo das fases, permitindo o MEV a
visualizacdo em modo de elétrons secundarios ou retroespalhados. Para identificagédo
dos precipitados utilizou-se espectroscopia de energia dispersiva (EDS). O
embutimento das amostras foi feito em baquelite condutora e na preparacéo
utilizaram-se as técnicas de lixamento e polimento tradicionais citadas anteriormente.

As amostras foram analisadas em microscopio 6tico da marca Olympus, modelo
X71, no laboratério de microscopia 6tica da COPPE/UFRJ. As micrografias foram
obtidas com software de andlise analySIS e algumas das imagens tratadas no
software ImageJ, por binarizagdo e analise do histograma, determinando a fracdo em
area da fase ® e tamanho médio de particulas. Para a caracterizacdo microestrutural,
foram analisadas as amostras submetidas a 1, 4 e 7 ciclos.

A medicao do tamanho de gréo foi realizada no laboratério de microscopia da
COPPE/UFRJ, conforme a norma (ASTM E112, 2016). Utilizou-se o método por
interceptos, onde o tamanho de grdo foi definido a partir do método usando o

microscopio otico OLYMPUS BX60M. A medida foi realizada nas amostras forjadas.

3.2.3 Medidas de dureza

No ensaio de microdureza Vickers, se utilizou o microdurémetro Zwick/Roell
Indentec do laboratério de propriedades mecénicas da COPPE/UFRJ, com cargas de
0,5 kg durante 30 segundos. Nos corpos de prova seccionados, foram realizadas 10
impressGes de microdureza com a distancia de aproximadamente 2 mm entre as
impressodes, regidos pelas normas (ASTM E92, 2016), método de teste padrdo de
dureza Vickers para materiais metdlicos e (ASTM E384, 2016), método de teste
padrédo de dureza por microidentacdo de materiais, que definem a necessidade de um

espacamento minimo entre as indentacdes para que a deformacdo e consequente
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encruamento do material proveniente da impresséo anterior, ndo influencie na medida
subsequente. Esta distancia minima deve ser de 2,5 vezes o comprimento da diagonal
do losango da impressdo e o maior valor de diagonal obtido, entre as amostras, foi
75,2 ym, sendo assim o espacamento utilizado de 0,5 mm, foi mais do que suficiente
para evitar o efeito de encruamento nos resultados. As amostras utilizadas para estes
ensaios foram dos ciclos 1, 4 e 7, forjadas e fundidas, onde as identagbes foram

realizadas somente no material base.

3.2.4 Ensaios de tragédo

Nos ensaios de tracao foi utilizada a maquina Emic DL 10000, do laboratério de
propriedades mecanicas da COPPE/UFRJ, com taxa de deformacdo de 10%s?. A
resisténcia a ruptura, o limite de escoamento, e os valores de alongamento foram
obtidos pela curva tensdo-deformacdo para as amostras dos ciclos 2, 5 e 8. As
configuracdes dos corpos de prova para 0s ensaios estdo conforme a tabela 3.1. A
figura 3.6 apresenta o corpo de prova reduzido, o que gerou uma dificuldade de
fabricacdo, sendo necessario o corte por eletro-erosao seguido de retifica e, dada a
limitacdo do material, apenas 1 corpo de prova para cada condi¢&o foi confeccionado.
Essa condicdo se deve a complexidade geométrica da carcaga, que possui diferentes

espessuras ao Iongo de sua estrutura.

Tabela 3.1: Amostras para ensaio de tracao

Ciclos Comprimento |Espessura| Largura
Estrutura| (Solubilizagcéo + inicial do CP do CP do CP
Envelhecimento) (mm) (mm) (mm)
2 9,87 1,00 3,1
Forjada 5 10,15 1,07 3,15
8 10,18 1,09 3,2
2 10,15 2,5 3,1
Fundida 5 10,29 2,53 3,1
8 9,65 2,52 3,2
Velocidade de ensaio: 1 mm/min

44



Medidas em milimetros

Figura 3.6: Corpo de prova reduzido.

A tabela 3.2 resume os procedimentos utilizados neste trabalho, relacionando os

métodos e os ciclos aplicados, para as amostras forjadas e fundidas.

Tabela 3.2: Ciclos e métodos utilizados nos procedimentos.

cicLos | COMPOSICAO TAM&TES DE MEVe | ENSAIO DE ENSAIO DE
QUIMICA (somente forjada) | DS DUREZA TRACAO

1,4,7 X X X X

2,58 X X

45



4. Resultados e discussao

4.1 Andlise da composicdo quimica e microestrutura

Na tabela 4.1, sdo observados teores dos elementos Ni, Nb, Mo, Ti, Co da
forjada, e Nb e C da fundida, fora da faixa de especificacdo da norma de referéncia
AMS 5562 (SAE, 2012), onde essa modificagdo composicional pode ter uma relacdo
com a possivel modificagdo da liga para um fim especifico. Uma consequéncia para tal

modificacdo é, durante a solidificacdo, a variacdo na precipitacdo de carbetos

primarios do tipo MC ou na forma, no tamanho e na quantidade (RADAVICH, 1989).

Tabela 4.1: Composicdo quimica da amostra forjada, fundida e da norma AMS
5562 (SAE, 2012).

Elemento | Forjada | Fundida | AMS 5562
Ni 46,6 51,5 50-55
Cr 19,52 17,97 17-21
Fe 18,81 20,7 Bal.

Nb 6,08 4,43 4,75-5,50
Mo 2,26 2,96 2,80-3,30
Al 0,453 0,499 0,20-0,80
Ti 3,86 0,84 0,65-1,15
Mn 0,331 0,153 0,35 max.
Si 0,221 0,335 0,35 max.
B 0,0038 | 0,0056 | 0,006 max.
C 0,065 0,093 0,08 max.
S 0,001 0,0011 | 0,015 max.
P 0,0012 | 0,0042 | 0,015 max.
Co 1,49 0,214 1,00 max.
Cu 0,277 0,182 0,30 max.
W 0,005 0,084 -

\ 0,001 0,045 -

Sn 0,001 0,0056 -

Mg 0,0047 0,005 -

Zr 0,01 0,013 -
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Observa-se por microscopia 6tica na figura 4.1, um aumento no tamanho e no
namero de precipitados de & nas regibes interdendriticas do material fundido,
resultante da aplicacéo dos ciclos 1, 4 e 7, com maior significAncia de precipitados de
O no ciclo 7. Esse comportamento esta relacionado com a temperatura sub-solvus de
0, onde ndo ha dissolucéo total dessa fase, causando sua dissolucdo parcial na matriz
sob os sucessivos ciclos de solubilizacéo (954°C/1h).

Conforme observado na literatura, as precipitagbes de & ocorreram nas regides
interdendriticas pela segregacgédo de nidbio disponivel, segregado nessa regiao durante

a solidificacdo da liga (CARLSON, 1989, MURATA et al., 1994, NADER, 2005).
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Figura 4.1: Liga fundida tratada em 1, 4 e 7 ciclos. Aumento de 100x.

47



Uma forma de identificar os carbetos foi pelas diferencas entre o (Nb,Ti)C e o
(Ti,Nb)C , pelo formato coloracdo, onde os carbetos de nidbio apresentam formatos
coalescidos, e/ou alongados com tonalidades claras. Os carbetos de titdnio foram
identificados com formatos globulares e tonalidades escuras.

A figura 4.2 apresenta, por microscopia Otica, a evolugdo da microestrutura na
liga forjada, resultante das aplicacdes dos ciclos 1, 4 e 7. A precipitagao de & aumenta
em tamanho e quantidade com aumento do nimero de ciclos. Na amostra do ciclo 7 é
evidenciada a presenca de gréos anormais, precipitacao de d e carbetos de nidbio. A
fase d apresenta precipitacio intensa nos contornos de grao, nos contornos de maclas
e baixa incidéncia de forma intragranular, com aumento gradual em volume de

particulados e em fracdo de area, conforme o0 aumento do niumero de ciclos.
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Figura 4.2: Liga forjada tratada em 1, 4 e 7 ciclos. Aumento de 100x.
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Segundo AGNOLI et al. (2015), o crescimento anormal de graos ocorre durante
a solubilizacdo sub-solvus de d& na liga 718, quando as forcas de movimento dos
contornos séo capazes de superar o efeito de restricdo do gréo, tal efeito causado por
particulas de segunda fase. As deformagfes causadas por processos mecanicos, que
antecedem aos tratamentos térmicos sub-solvus de &, geram heterogeneidade
microestrutural devido a presenca de grdos anormais e grdos menores imobilizados.
Este fendbmeno estd relacionado com a distribuicdo de energias induzidas pelas
deformacdes, onde grdos de baixa energia superficial crescem ao custo de gréos
menores de alta energia, restringidos ao crescimento por particulas de .

Graos grosseiros podem estar presentes nos forjamentos convencionais, onde
nos contornos desses grdos, formam-se zonas empobrecidas de nidbio, podendo
reduzir a resisténcia a fadiga da liga. FLAGEOLET et al. (2010) verificou que a vida
em fadiga pode ser reduzida em uma ordem de 1000K para 100K ciclos.

Para UGINET (1997), na liga 718 forjada, as areas que apresentam graos
anormais em uma faixa de 40 a 80% de fracdo, ha um decréscimo de 10 a 15% no
limite de escoamento.

Para eliminar essas condigfes, utilizam-se métodos n&do convencionais de
forjamento, conforme visto na figura 2.21, resultando em uma estrutura de graos
refinados e uniformes (SPECIAL METALS, 2007, LEE, 2012).

Tratamentos térmicos adequados podem reduzir ou eliminar a ocorréncia de
crescimento anormal de graos, conforme verificado por MARINHO (2017), na figura
4.3, o tratamento em temperatura de 1052°C/30min, acima da solvus & na liga 718
forjada, resultou em uma estrutura livre de &, ocorrendo crescimento de grdos com
estrutura mais homogénea e sem a presenca de graos anormais, tanto na zona

termicamente afetada quanto no metal base.
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Figura 4.3: Micrografia da liga 718 forjada, tratada termicamente por

rejuvenescimento a 1052°C/30min, evidenciando homogeneidade e auséncia de
precipitados de ® e grdos anormais: (A) ZTA e (B) metal base. Adaptado de
Marinho (2017).

Na figura 4.4, amostra forjada analisada por MEV, na condicdo como recebida,
sdo evidenciados precipitados de carbetos (Nb,Ti)C, (Ti,Nb)C, fase & e crescimento
anormal de gréo. Para o caso do grédo com crescimento anormal, ndo ha evidéncias de
fases do tipo & em seu interior. Na figura 4.5, amostra como recebida e fundida,
analisada por MEV, sao evidenciadas fases tipicas da liga 718, como carbetos do tipo

(Nb,Ti)C, (Ti,Nb)C, fase & e fase Laves.
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SEMHV: 200KV | Det: BSE
View fleld: 208 pm | SEM MAG: 1,00 kx | 50 pm
Date{m/dly): OSIN17| WD: 11.05 mm

Figura 4.4: MEV da amostra como recebida forjada: a) presenca de precipitados
tipo carbetos (Ti,Nb)C, (Nb,Ti)C, fase & e crescimento anormal de gréo; b) imagem
ampliada.

SEMHV: 200kV. | Det: BSE Rl A i Det: BSE
View fleld: 208 pm | SEM MAG: 1.00 kx | 50 pm View field: 41.5pm = SEM MAG: 500 kx | 10 pm

Date(m/dly): 059/17|  WD:11.42mm COPPE/UFRJ ' |Date(m/dly): 0518/17  WD: 11.35mm

Figura 4.5 MEV da amostra como recebida fundida onde: a) presenca de

precipitados tipo carbetos (Ti,Nb)C, (Nb,Ti)C, fase & e Laves ; b) imagem ampliada.
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As andlises realizadas por MEV e pelos espectros de EDS, evidenciaram a
precipitacdo de fases presentes na liga 718 como 9, fase de Laves, carbetos de nidbio
e de titanio.

Os carbetos tipo (Ti,Nb)C das amostras forjadas, mesmo nao sendo
guantificados neste trabalho, apresentaram um sensivel aumento. Tal precipitacdo
pode estar relacionada com a composi¢cdo quimica da liga forjada modificada, com
3.86% em peso de titanio, contra um maximo de 1.15% especificado na norma AMS
5562 (AMS, 2012), conforme visto na tabela 4.1. Outra possibilidade seria relacionada
as trocas realizadas entre os elementos de titanio e o niébio que, de acordo com
DONACHIE et al. (2002), a diferenca nos teores desses elementos nos carbetos
(Nb,Ti)C ocorre porque tais elementos podem ser substituidos um pelo outro durante
tratamento térmico. VALLE (2010) observou essa diferenga pelos espectros de EDS,
onde os picos de nidbio e titdnio, frente a solubilizacdo e ao envelhecido, se
comportaram diferentemente. Entretanto, no presente trabalho, ndo foram realizadas
analises intermediarias do material solubilizado para evidenciar essas diferencas.

Na figura 4.6, observam-se as imagens obtidas por MEV, das amostras forjadas
e fundidas nas condicdes de 1, 4 e 7 ciclos de tratamento térmicos. As amostras
forjadas (a) 1 ciclo, (c) 4 ciclos e (e) 7 ciclos mostram a evolucdo da precipitacdo da
fase & com o aumento da quantidade dos ciclos. A homogeneizacdo da peca difunde o
nidbio equilibrando a composi¢cdo da mesma, desta forma nota-se uma precipitacéo
intensa de fase & nos contornos de graos, que sao sitios preferenciais de nucleagao
heterogénea. Foi possivel observar carbetos de nidbio e de titAnio com morfologia

globular, enquanto a fase 6 apresenta-se em forma acicular.
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Figura 4.6: MEV das amostras forjadas nas condi¢fes de (a) 1, (c) 4 e (e) 7 ciclos de
tratamento térmicos e amostras fundidas de (b) 1, (d) 4 e (f) 7.

As amostras fundidas (b) 1 ciclo, (d) 4 ciclos e (f) 7ciclos, revelam a precipitacdo

da fase © e carbetos priméarios (Nb,Ti)C e (Ti,Nb)C, concentrados em regides
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interdendriticas ricas em nidbio. Essa precipitacdo ndo se encontra uniformemente
distribuida como nas amostras forjadas, devido a segregacdo de nibbio e titanio
ocorrida na solidificacao da liga. Além disso, observa-se que o carbono da amostra
fundida esta acima do limite especificado na norma AMS 5562, com 0,093% em peso
contra um maximo de 0,08%, podendo influr no aumento da precipitacdo dos
carbetos.

JOHN (1997) verificou na liga 718 fundida que os niveis de segregacao podem
ser reduzidos, aumentando a temperatura e o tempo de homogeneizacdo, e
controlando o resfriamento na solubilizacdo. As figuras 4.7 a 4.9 mostram as
micrografias do MEV do material forjado, solubilizado e envelhecido pelos ciclos 1, 4 e

7. Observa-se a presenca de carbetos tipo (Ti,Nb)C, mostrados pelo espetro de EDS

na figura 4.7, com pico elevado de titanio e picos de niébio.

W\ 7
. 8N “
BSC 15.00 kV Mag: 1000 x WD: 23.15

Figura 4.7: Micrografia do MEV do material forjado em 1 ciclo mostrando o carbeto do
tipo (Ti,Nb)C. EDS identificando o pico de Ti e Nb.
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Na figura 4.8, observa-se um pico elevado de niébio, corroborando para
identificacdo de carbeto do tipo (Nb,Ti)C. O espectro da matriz é apresentado na figura
4.9, onde as imagens ndo apresentam crescimento ou refinamento de grdos pelos

ciclos aplicados, conforme visto na tabela 4.1, porém €& possivel verificar o aumento

em quantidade e tamanho de 8.
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Figura 4.8: Micrografia do MEV do material forjado em 4 ciclos mostrando o

carbeto do tipo (Nb,Ti)C. EDS identificando o pico principal de Nb do carbeto.

55



BSC 15.00 kV Mag 1000 x WD: 24 49

Figura 4.9: MEV do material forjado em 7 ciclos mostrando a precipitacdo de

carbetos do tipo (Nb,Ti)C e fases 8. EDS mostrando os elementos da matriz.

As figuras 4.10 a 4.12 mostram as micrografias do MEV do material fundido,
solubilizado e envelhecido pelos ciclos 1, 4 e 7. Observa-se a presenca de carbetos do
tipo (Nb,Ti)C, fase & nas regides interdendriticas.

Na figura 4.10 observa-se, pelos espectros de EDS, pico elevado de niébio e
picos de titanio, que confirmam a presenca do carbeto do tipo (Nb,Ti)C.

Na figura 4.11, picos de niquel e ferro evidenciam os elementos tipicos da

matriz, e picos de nidbio envidenciam a precipitacdo de & e (Nb,Ti)C.
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Figura 4.10: MEV do material fundido com 1 ciclo, mostrando o carbeto tipo (Nb,Ti)C
em regides interdendriticas. EDS evidenciando o pico de Nb.

Na figura 4.12 identifica-se a presenca de & e carbetos de niébio (Nb,Ti)C, tal
carbeto € evidenciado pelo EDS com pico principal de nidbio e pequenos picos de
titnio e carbono. Apesar da fase de Laves ser comum em ligas fundidas, ndo foi
evidenciada. A alta taxa de resfriamento da liga deste presente trabalho, a temperatura
de 954°C na solubilizacdo e o aumento dos ciclos podem ter suprimido, parcial ou em
totalidade, a formacdo da fase de Laves. A literatura relata que a precipitacdo da fase
de Laves pode ser reduzida com o aumento da taxa de resfriamento na solidificacdo
ou em tratamentos térmicos adequados. Por ser uma fase de solidificacdo, ndao é
comum encontra-la em ligas que foram homogeneizadas. Utilizando solubilizagdo a
temperatura de 654°C héa dissolucao parcial da fase de Laves, acima de 1150°C,

dissolucao total. (JINGEHEN, 2001, RAM et al., 2005, MEI et al., 2016).
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BSC 15.00 kV Mag: 1000 x WD: 22.98

Figura 4.11: MEV do material como fundido em 4 ciclos mostrando a
precipitacao de carbetos do tipo (Nb, I1)C e fase & nas regides interdendriticas.

EDS mostrando elementos tipicos da inatriz.
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BSC 15.00 KV Mag: 1000 x WD: 23.84

Figura 4.12: MEV do material fundido em 7 ciclos mostrando a precipitacdo de
carbetos do tipo (Nb,Ti)C e também o aumento da fase & em forma de agulha. EDS

mostrando o pico de Nb do carbeto.
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O tamanho médio de grdo foi medido nas amostras forjadas, pois ndo foi
possivel determinar nas amostras fundidas, na condic&o recebida e nos ciclos 1, 4 e 7,
e observou-se que ndo houve variagdo significativa. A tabela 4.2 mostra o tamanho

médio de gréo estavel em 10 ASTM.

Tabela 4.2: Tamanho de grdo de amostras forjadas da liga 718

Tamanho de Grao
AMOSTRA

(um) ASTM
Recebida| 8,6 +0,40 10
1 ciclo 10,05 £ 0,35 10
Forjada | 4ciclos | 10,1+0,31 10
7 ciclos 9,6 £ 0,39 10

Os resultados foram similares aos observados por varios autores (LORIA, 1989,
DONACHIE, 2002, CHEN, 1997), tendo uma forte relacdo com a precipitacdo de & e
de carbetos, servindo de barreira ao movimento dos contornos de grao e restringindo o
seu aumento. Além disso, é possivel comparar esses resultados com as
especificacBes utilizadas em componentes aeronauticos, que utilizam a liga 718
forjada com graos finos, de granulagdo maxima de 4 ASTM (HERTZBERG, 1996, KUO
et al., 2009).

CALIARI (2012) observou um aumento de tamanho de grdo apds um tratamento
de duplo envelhecimento, porém essa evolugdo granulométrica foi causada
principalmente pela solubilizacdo. Houve estabilidade no tamanho médio de grao,
frente aos tratamentos de envelhecimento.

CAHN (2008) conclui que, nos casos com alteracbes de temperaturas no
envelhecimento, ocorrem modificagdes significativas na morfologia de & ao precipitar

nos contornos de grdo, mas ndo no tamanho médio de grao.
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Esse comportamento favorece a aplicagdo da liga 718 em pecas aeronauticas
com graos refinados, gerando equilibrio entre resisténcia e ductilidade (PENG, 2011).
A literatura indica que a liga 718 com graos refinados tem maior resisténcia a fadiga
(OLOVSJO, FERREIRA, 2010).

A tabela 4.3 e as figuras 4.13 e 4.14 apresentam a quantificacdo de 8, em
fracdo em area e tamanho médio das particulas, da liga forjada e fundida com os

ciclosl,4e7.

Tabela 4.3: Fracdo de & em area a tamanho médio de particulas & para as ligas

forjadas e fundidas nas condi¢des de 1, 4 e 7 ciclos.

AMOSTRA Frag:éo de & Tamaqho Médio de
em area (%) Particulas (um)
1 ciclo 6,299+ 0,77 0,839+ 0,15
Forjada |4 ciclos| 6,385+ 1,39 1,057+ 0,13
7 ciclos| 8,124+ 0,43 1,514+ 0,03
1 ciclo 0,867+ 0,53 0,806+ 0,11
Fundida | 4 ciclos| 2,885+ 0,62 1,564+ 0,75
7 ciclos| 9,309+ 0,09 1,465+ 0,32

Fracdo de & em area
10

B 9.309
y =0.9125x + 5.111 -
R2 =0.7853 8.124
7.5 4
6.299 -
S 5 -
0.867 _— y = 4.221x - 4.0883
m R2 = 0.9168
0 '/ 1 T T T T T
1 4 7
A Forjada B Fundida —— Linear (Forjada) — Linear (Fundida) |

Figura 4.13: Fracao de 6 em area do fundido e forjado apés os ciclos 1, 4

e’.
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Tamanho médio de particulas ©

1.8
W 1.564 1.514
y = 0.1098x + 0.839 1.465
1.3 1 R? = 0.6395
£
3
0.8 - : y = 0.1125x + 0.6867
0.839 R? = 0.9599
03 T T T T T T T
1 4 7
Ciclos
A Forjada W Fundida — Linear (Fundida) —— Linear (Forjada)

Figura 4.14: Tamanho médio de particulas de & do fundido e forjado

apés osciclos 1,4 e 7.

Observa-se uma tendéncia de aumento do tamanho médio e da fracdo de area,
proporcionalmente ao aumento do numero de ciclos, apesar da dispersdo dos
resultados. A maior quantidade de ciclos de solubilizacdo e envelhecimento contribuiu
para induzir, em maior volume, a precipitacdo desta fase, ja que a temperatura de
solubilizacdo utilizada a 954°C, esta abaixo da solvus &, havendo somente sua
dissolucéo parcial.

A variacdo dos resultados das amostras forjadas é menor que nas fundidas, pelo
menor nivel de segregacdo e melhor distribuicdo dos precipitados ao longo dos
contornos de grdo. Essa variacdo foi significativa, sendo que, na amostra forjada,
obteve-se um aumento de fragao de area de & em 29%, a partir do ciclo 01 até o ciclo

07. Nas amostras fundidas, a evolugao da fragcdo de area de & foi mais expressiva,
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representando um aumento 974%, utilizando a mesma comparacdo utilizada nas
forjadas, feita a partir do ciclo 01 com o ciclo 07.

As tendéncias apresentadas na figura 4.14, relacionadas ao tamanho de
particulas, mostram uma similaridade entre o material forjado e o fundido. Esse
comportamento pode estar relacionado com os ciclos de solubilizacdo e
envelhecimento, pois as amostras forjadas e fundidas foram submetidas aos mesmos
ciclos, nos mesmos fornos e carregamentos. Apesar da similaridade no crescimento
de particulas das amostras, houve uma diferenca marcante entre as curvas de
tendéncia para a fracdo de area de &. Nota-se na liga forjada, uma tendéncia de
crescimento da quantidade de O, porém na liga fundida um crescimento mais
acentuado da fragcdo de & com os ciclos. Resultados que sao justificados pelos niveis
de segregacdo nas ligas fundidas, com possibilidade de maior concentragdo de nidbio
nas regides interdendriticas, jA& que na forjada os elementos estdo uniformemente
distribuidos na matriz. A literatura relata, conforme a seguir, que o aumento ou
reducdo da fragcao volumétrica de ®, pode influir diferentemente nas propriedades
mecanicas.

LEE (2012) identificou que, mantendo de forma similar os processos de
conformacdo a frio de um forjado, foi possivel refinar os grdos aumentando a
temperatura de solubilizacdo acima de solvus de &, o que gerou uma dissolucdo mais
eficaz de & residual na matriz, aumentando a disponibilidade de niébio na formacéao de
finos precipitados de 6. Em temperaturas abaixo da solvus de 6, em 880°C foi possivel
precipitar um alto volume de o fino, resultando em uma estrutura de graos refinados
pela acédo de blogueio do crescimento de contornos.

Estudos verificaram que é possivel, através de sucessivos ciclos modificados de
solubiliza¢do, seguidos de envelhecimento, reduzir a quantidade de & e melhorar a

resisténcia a fadiga, mantendo o limite de resisténcia sem variacfes significativas,
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reduzindo a sua tendéncia de degradacao com a precipitagdo de & (JAEKEUN, 2005,
HONG, 2006).

Nos reparos de componentes, 0 aumento de precipitados de & pode prejudicar a
produtividade e aumentar os custos dos processos, uma vez que retrabalhos podem
ocorrer por incidéncias de trincas nos procedimentos de soldagem. Autores
(SUNDARARAMAN, 1992, AZADIAN, 2004) verificaram que, com 0 aumento da
precipitacdo de O, a ductilidade cai. Outra variavel que pode ser afetada é a
dimensional, em que alguns reparos utilizam tratamentos térmicos para aumentar em
até 0,150 mm o didmetro de pecas com 200 mm de raio. Entretanto, pela amostragem

realizada, ndo foi possivel avaliar esse parametro

4.2 Medidas de dureza

A tabela 4.4 e a figura 4.15, apresentam os resultados das medidas de dureza
nas amostras forjadas e fundidas, na condicdo recebida e dos ciclos 1, 4 e 7. Os
valores médios da dureza das amostras na condicao recebida, estdo de acordo com
0s resultados mostrados na literatura (RAM et al.,, 2005, PENG et al.,, 2011).
MARINHO (2017) evidenciou a capacidade de envelhecimento da liga 718, obtendo-se
valores acima de 420 HV, por tratamento térmico de envelhecimento apds

rejuvenescimento e solubilizacao.

Tabela 4.4: Medidas de dureza da liga 718.

: Dureza [HV]
Ciclos Forjada Fundida
Recebida 459 + 16 414 + 38
1 437 £ 17 444 + 34
4 438 £ 15 429 + 27
7 432 + 16 429 + 26
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As amostras forjadas, apos a aplicacdo dos ciclos, ficaram com a dureza entre
432 e 437 HV. Esse valores sdo menores que a dureza do material como recebido,
gue é de 459 HV. Nas amostras fundidas, ficaram entre 429 e 444 HV, valores acima
da amostra recebida, que é de 414 HV. Esses valores estdo acima do minimo da
norma que especifica as propriedades da liga 718 envelhecida (382 HV), aplicavel em
componentes aeronauticos, AMS 5662 (SAE, 2012). Para uma liga 718 fundida e
homogeneizada, o valor padréo encontrado é de 383 HV (WANG, 2012).

Conforme os resultados apresentados na tabela 4.4, as amostras fundidas
evidenciam maior dispersdo nas medidas que as amostras forjadas, possivelmente
causada pela segregacdo de niébio nas regifes interdendriticas, formando regides
mais duras, em contrapartida a regiées mais macias nas dendritas. Nessas regides,
também segregam outros elementos que atuam no endurecimento por solucédo sélida
e na formacao de carbetos (RADAVICH, 1997, MITCHELL, 1989, 1991).

A figura 4.15 apresenta uma tendéncia de queda com o aumento dos ciclos para
a amostra forjada e uma tendéncia de aumento para a amostra fundida. Em funcéo da
dispersao das medidas da amostra fundida, o ensaio de tracdo pode contribuir para
aumentar a confiabilidade dos dados, que sera visto na discussao dos ensaios de
tracdo. A curva de tendéncia obtida mostra que, com o aumento do numero de ciclos,
0s reparos podem provocar uma dureza proxima a minima estabelecida em normas e
procedimentos internos, podendo levar ao descarte do material.

A reducdo de dureza pode ter uma relagcdo com o aumento da fracdo volumétrica
de ®, que diminui a disponibilidade de nidbio e reduz a precipitagdo de y”, principal

endurecedor da liga (VALLE, 2010, LEE, 2012).
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Medidas de Dureza
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Figura 4.15: Medidas de dureza do fundido e forjado apds os ciclos 1,4 e 7.

Na liga 718 fundida, a segregacao de niébio pode resultar em dureza localizada
apos os tratamentos térmicos adequados, com baixa uniformidade microestrutural,
gerando custo elevados de fabricacao pelo aumento de desgaste de ferramental. Os
carbetos grosseiros tipo MC, de elevada dureza, possuem um efeito deletério a
usinabilidade, e a alta dureza localizada possui comportamento semelhante. A
modificacdo nos parametros dos processos de homogeneizacao, solubilizacdo e
envelhecimento sdo capazes de reduzir os niveis de segregacdo, o que diminui a
incidéncia de picos de dureza, melhoram as propriedades mecéanicas e aumentam a
produtividade do processo (JONH, 1997).

Segundo PENG (2011), existe uma relacdo da dureza do material com o
tamanho de grao, entretanto, o tamanho médio de grao estavel do presente trabalho

ndo influiu nos resultados de dureza. Esse comportamento mostra que, tal relacéo,
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ndo poderia servir como Unico elemento da variagcdo da dureza, confirmando que

existem outros mecanismos atuando na queda da mesma.

4.3 Ensaios de tracao

Os resultados do presente trabalho mostram que as amostras forjadas
apresentaram, em média, maiores valores para o limite de resisténcia, limite de
escoamento e alongamento, relacionados as amostras fundidas conforme a figura 4.16

e tabela 4.5.

CPs Forjados

CPs Fundidos

Tensao de engenharia
~
o
o
I L

4004 ——— Ten.Fund.2ciclos
1 —— Ten.Fund.5ciclos
) Ten.Fund.8ciclos
2004 — Ten.Forj.2ciclos
1 —— Ten.Forj.5ciclos

100 | —— Ten.Forj.8ciclos
0 L} L} L} L} I L} L} L) L} I L} L L) L} I | L) L) L} I L} L) L} L)
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25

Deformacé&o de engenharia

Figura 4.16: Curvas de tragao dos ciclos 2, 5 e 8.
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Tabela 4.5: Resultados do ensaio de tragéo.

AMOSTRA 6.c (Mpa) 6.: (Mpa) Al (%)

2 ciclos 771,9 1021,5 21,38

Fundida 5 ciclos 673,6 1016,9 24,49
8 ciclos 705,3 920,6 18,89

2 ciclos 923,7 1291,6 20,0

Forjada 5 ciclos 830,1 1261,6 19,8
8 ciclos 857,0 1211,9 22,93

Essa diferenca ocorre devido & maior homogeneidade da microestrutura do
forjado, e elevada segregacéo de fases Laves e & no material fundido, podendo afetar
as propriedades pela menor disponibilidade de nidbio na formacéo de y”, e de servir de
sitios para nucleacado de trincas. Observa-se que o nidbio da liga fundida esta abaixo
do minimo especificado pela norma AMS 5562, com 4,43% em peso contra um
minimo de 4,75%. Esse fator também pode influir na resisténcia mecénica da liga, pela
reducdo de precipitacdo de particulas de y”.

Na tabela 4.5 e na figura 4.17, observa-se uma tendéncia de queda no limite de
resisténcia e de escoamento, com o aumento do numero dos ciclos nas amostras
forjadas e fundidas. Os resultados corroboram que, com os ciclos de solubilizacao e
envelhecimento, a crescente precipitacdo de 6 reduz a quantidade de nidbio disponivel
para a precipitacdo sobretudo de y”, impactando na resisténcia mecénica.

Na figura 4.18, sdo observados os valores de ductilidade do material forjado e
fundido. No material forjado, existe uma tendéncia de aumento de ductilidade, com
crescente alongamento pelos sucessivos ciclos. Mesmo que & esteja bem distribuido

pela liga, houve disperséo nos resultados.
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Ensaios de Tracao (temperatura Ambiente)
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Figura 4.17: Curvas de tendéncia do limite de resisténcia e alongamento nos

ciclos 2,5 e 8.

No fundido, os resultados séo inversos, com tendéncia de perda de ductilidade
pelos sucessivos ciclos. A dispersdo dos resultados pode estar relacionada com os
niveis de segregacdo do material fundido, pelo aumento de ductilidade do ciclo 2 para
o ciclo 5, e do ciclo 5 para o ciclo 8, reducdo. Esse comportamento corrobora com a
fraca relacdo da linha de tendéncia do fundido. Entretanto, a confiabilidade dos
resultados do ensaio de tracdo € maior que os apresentados na figura 4.16, tendéncia
de aumento da dureza com o aumento dos ciclos, mesmo que o niumero de corpos de
prova de tracdo tenha sido limitado.

Comparando com a literatura, varios trabalhos reportaram que, a precipitacdo de

0 resulta em menor presenca de y” pela reducdo da disponibilidade de niobio,
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degradando a ductilidade do material forjado e fundido (SUNDARARAMAN, 1992,

DUPONT, 2000, VALLE, 2010).
Por outro lado, existem trabalhos (RAO, 2003, CAO, 2005, ANDRESON, 2017)

reportando que a ductilidade do material ¢ aumentada com a precipitacéo de 0.

Ductliaade
26 -
A 24
;:' W2
20 A 19
18 - y = 0.5526x + 20.158
R? = 0.6447 y = -0.3333x + 22.667
R?=0.1579
2 5 |
14 | | | I T T T
A Forjada ® Fundida — Linear (Fundida) —— Linear (Forjada)

Figura 4.18: Curvas de tendéncia da ductilidade dos ciclos 2, 5 e 8.

Diferentemente da degradacdo das propriedades mecénicas de tragdo do
presente trabalho, sucessivos tratamentos térmicos de solubilizacdo seguidos de
envelhecimento, podem favorecer o aumento da resisténcia a fadiga, mantendo o
limite de resisténcia estavel. No estudo de (HONG, 2006), foram realizados 03
sucessivos ciclos de solubilizacdo, em patamar de 1000°C/3min, seguido de
resfriamento de 3°C/min até 980°C/8min, e posterior ciclo de envelhecimento. O
resultado foi uma estabilizac&o do crescimento de gréo, que de certa forma concordou
com o presente trabalho, entretanto, com precipitacdbes de & coalescida,

diferentemente da acicular vista na literatura, e reducdo em sua fracdo volumétrica.
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Um trabalho similar com precipitacdo de pequenas fases & em forma esférica, com
melhoria na resisténcia a fadiga, e sem queda do limite de resisténcia, foi realizado por
(JAEKEUN, 2005), utilizando 3 sucessivos ciclos de solubilizacdo e posterior
envelhecimento. A resisténcia da liga 718 pode ser obtida sob varios mecanismos de

endurecimento conforme a equacéo a seguir (OLOVSJO, FERREIRA, 2010):
0=0it016*+0p+ 0ss ¥+ Opc + Opy + O (yos 0)
Onde:
Oi = resisténcia intrinseca da liga; OT1g = endurecimento por refino de gréo,
Op = endurecimento por discordancias de deformagéo;
Oss = endurecimento por solucao solida,
Opc = endurecimento por precipitacao de carbetos MC[(Nb, Ti)C];

Op, = endurecimento por precipitacao da fase y’

O (- 6) = endurecimento por precipitagéo da fase y”, podendo precipitar como

Os resultados do presente trabalho foram posteriores aos ciclos de solubilizacdo

e envelhecimento, neste caso os fatores Oj, Opc e Op permanecem constantes.
Adicionalmente, o tamanho de gréo permaneceu constante, tornando o fator OTG
constante. Como a liga foi submetida aos tratamentos térmicos de envelhecimento,
todo o potencial de endurecimento por solucdo sélida, Oss, foi atingido e pode ser

considerado constante para todas as condi¢cdes de envelhecimento. Nessa condicdo
envelhecida, a resisténcia do material pode ser representada conforme a expressao a
seqguir:

Oenv = Cenv + Opy + O ("o 5),

onde: Cenv = constante, aplicavel para todas as condi¢des de envelhecimento
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Nessa condicdo, a degradacao das propriedades do material envelhecido esta
sendo fortemente influenciada pelo fator O (- &), cuja evolu¢do da precipitacdo de d

compete com a dissolucdo de y”, gerando queda de resisténcia. A fase & na liga 718
fundida e forjada, leva a perda de importantes propriedades mecéanicas como a
degradacdo da soldabilidade, causada pelo aumento da fragdo volumétrica de & por
sucessivos tratamentos térmicos pés soldagem (LIPPOLD, 2009).

O tamanho médio de grao maior (ndo refinado) proporcionaria aumento na
resisténcia a fluéncia em temperaturas elevadas, porém reduz a resisténcia a fadiga
(SONG, 2005). Isso mostra que o tamanho do grdo deve ser otimizado para um
conjunto desejado de proje¢cBes, uma vez que a diminuicdo do tamanho do gréo
aumenta a resisténcia a tracdo, mas diminui a resisténcia a fluéncia. E vital conhecer
especificamente os requisitos de propriedades da localizacdo do componente,
projetando-se um processo ideal para tal aplicacdo (SONG, 2005).

Entretanto, comparando os resultados na figura 4.17, nota-se uma tendéncia de
queda no limite de escoamento do material forjado e fundido, e na tabela 4.2, uma
estabilidade do tamanho de grdo do material forjado, sob a evolucdo dos ciclos
aplicados. Esse resultado diverge da proposta de Hall-Petch, sendo que, a queda do
limite de escoamento deveria estar relacionada com o aumento do tamanho de gréo.

Como causa provavel, a tendéncia de queda do limite de escoamento do
presente trabalho, pode estar relacionada com o0 aumento da densidade de
discordancias, provocada pelos contornos de grao, que é uma fonte de discordéancia.
Herzberg (1996) descreve que, tal fonte de discordancias pode estar sendo
influenciada pela evolucéo de precipitacdo de d, sob 0s sucessivos ciclos, resultando

em barreira ao movimento dos contornos de gréo.
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5. Conclusdes

Os sucessivos tratamentos térmicos de solubilizacdo sub-solvus a 954°C e a
consequente precipitacdo da fase &, foram eficazes na manutencdo de tamanho de
graos refinados de 10 ASTM, mesmo para sucessivos ciclos de envelhecimento. A
precipitacdo nessa temperatura, e também na temperatura de envelhecimento a
760°C, é considerada um fator preponderante que atua como barreira ao movimento
dos contornos de grao, beneficiando a aplicacdo do componente em motores
aeronduticos.

Houve uma crescente evolugdo da fase & ao longo da microestrutura com os
sucessivos ciclos, corroborado tanto no incremento significativo da fragdo de area
guanto no tamanho médio das particulas. Tal precipitagdo crescente de & influiu na
reducéo das propriedades mecéanicas da liga, dada a menor disponibilidade de niébio
para a formacgé&o do precipitado endurecedor y".

Com um maior nimero de ciclos, ha uma tendéncia de diminui¢cdo do limite de
resisténcia e de escoamento. As dispersdes nos resultados da dureza e da ductilidade
tornam mais dificeis suas interpretac6es. Contudo, a resisténcia mecanica em geral,
do material forjado, ficou acima do fundido. Tal comportamento esta relacionado com
maior nivel de segregacgéo de niébio nas regides interdendriticas do material fundido e,
para o forjado, menor nivel de segregacdo, com uma melhor distribuicdo de & nos

contornos de grao, e elementos bem distribuidos na matriz.
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6. Trabalhos futuros

Baseado nos resultados obtidos ao longo do desenvolvimento do presente
estudo, podem ser sugeridas as seguintes linhas de pesquisa futuras, com sucessivos
ciclos:

o Realizacdo de ensaio de tracdo em temperaturas proximas a 450°C, para

entender a influéncia da crescente precipitacao de o;

¢ Realizacdo de ensaio de fadiga para entender como a crescente precipitacdo de

o influi nas propriedades das amostras envelhecidas;

e Observacdo por transmissdo dos precipitados formados pelos ciclos de
envelhecimento;

o Realizacdo de ensaios mecanicos com mais amostras para reduzir a dispersao
dos resultados;

e Realizacdo de ciclos de solubilizagdo em temperaturas acima da solvus 8, para

dissolucao total da mesma, e avaliacdo do efeito na ZTA,
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