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RESUMO

CARACTERIZACAO DE UMA SUPERLIGA DE NIQUEL SOB
TEMPERATURAS ELEVADAS

A liga 718 ¢é uma superliga de niquel,
desenvolvida para servigos a temperaturas elevadas,
apresentando excelentes resisténcias a corrosdo e a
oxidagdo, bem como boas propriedades mecénicas sob tragédo e
fluéncia.

Neste trabalho, a liga 718 foi submetida a
tratamentos térmicos com temperaturas acima da
convencionalmente adotada (ASTM B 637), cujos efeitos foram
avaliados por meio de ensaio de tragdo a quente (705°C).

Estas temperaturas mais altas, tanto nos
tratamentos térmicos, como no ensaios de tragdo a dquente,
modificaram severamente a resisténcia da liga, tornando-a
muito fragil. ’

A microscopia eletrdnica de varredura e de
transmisséo foram utilizadas para caracterizar e
correlacionar a microestrutura com os resultados obtidos.



ABSTRACT

CHARACTERIZATION OF A NICKEL BASED SUPERALLOY AT
HIGH TEMPERATURES

The 718 alloy is considered a nickel superalloy
developed for high temperature applications, showing
excellent corrosion and resistance and also good tensile and
creep properties.

In the present work, the 718 alloy was
subjected to different heat treatment at temperatures above
those established by convention (ASTM B 637). The effects
by tensile strength testing at 705°C were evaluated.

The higher temperatures used during both the
heat treatment and the tensile testing severely affected the
strength, making the material more fragile, instead of more
ductile.

Transmission and scanning electron
microscopes were used to characterize and to correlate the

microstructures with the tensile strength testing values.
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CAPITULO I

INTRODUCAO

Com o sucesso das ligas de niquel-cromo (80%
Ni e 20% Cr, porcentagem em peso), usadas como elementos de
agquecimento elétrico, nos Estados Unidos da BAmérica
(E.U.A.), em 1906 [1], iniciou-se a ‘"histéria das
superligas".

A medida que os requisitos tecnolégicos de
materiais que resistissem a temperaturas elevadas foram
aumentando e tornando-se mais rigorosos, ocorreu um grande
desenvolvimento com as ligas de niquel-cromo. Desta maneira,
tanto nos Estados Unidos da América como na Inglaterra,
exaustivos trabalhos foram feitos ©para aprimorar o
desempenho "dessas ligas met&licas".

Em pouco tempo, as ligas metdlicas para
temperaturas elevadas, j4 estavam em uso nos Estados Unidos,
em turbos superalimentadores de motores a pistdo (motores
aeronduticos) [2], tendo em sua composigdo quimica, véarios
elementos da tabela periédica.

Com o advento da Segunda Guerra Mundial
(1940), houve ainda maior interesse e necessidade no
.desempenho ..dessas "ligas" . (E.U.A. - e .Inglaterra). A .partir
dai, elas se tornaram imbativeis entre os matériais
metdlicos que tinham boa resisténcia quanto & degradagéo
mecénica e quimica.

Assim, nas Gltimas décadas,essas ligas
passaram a ser imprescindiveis nas mais variadas operagdes
tecnolégicas e receberam o nome de "superligas".

Para efeito de classificagdo, as superligas
sdo divididas em trés grupos:

- ligas a base de niquel;
- ligas a base de cobalto e
- ligas a base de niquel-ferro.



Superligas @ base de niquel-ferro s&co algumas
vezes consideradas sub-grupo das ligas de niquel e outras
vezes, um dgrupo a parte [3]. 8&8o, geralmente, produtos
trabalhados mecanicamente, enquanto que as ligas a base de
cobalto e niquel s8oc projetadas para fundigd8o. Alguns
processos especiais alternativos (solidificagdo réapida,
metalurgia do péS, etc.) sdo empregados para os trés grupos
de superligas [3]. \

A tecnologia atual limita a temperatura de
trabalho das superligas para aplicagdes estruturais em 950°C
e, para quando ndo houver solicitag¢do mecanicas, em 1200°C

[3].

I.1 - A LIGA INCONEL 718

A liga Inconel 718 foi descoberta hd 30 anos
atras, por H.L. Eiselstein, para ser usada como material do
disco da turbina nos motores aeronduticos, pela General
Electric. E marca patenteada da International Nickel
Corporation e pode ser classificada como liga da familia
niquel-ferro. Trata-se de wuma 1liga metdlica de alta
resisténcia, endurecivel por precipitacéo, formando
compostos intermetédlicos, apropriada para servigos em
temperaturas na faixa de -250 a 649°C [2].

E uma liga que apresenta boa resisténcia a
-oxidagdo -até cerca -de 1000°C, -além de boa resisténcia .a
corrosdo em uma variedade de meios agressivos.

As aplicagbBes da liga Inconel 718 nos dias de
hoje s&o: componentes de motores aeronduticos, estruturas
nucleares (grades de espagamento do elemento combustivel),
componentes rotativos e estdticos de motores de alta
resisténcia, ferramentas de corte e extrusdo por
cisalhamento a temperaturas elevadas e veiculos espaciais
(2, 3 e 4].

Sabe-se que uma das caracteristicas mais
marcantes desta liga ¢é a sua lenta Tresposta ao
envelhecimento, o que permite que a mesma seja soldada e

recozida sem que ocorram trincas devido a tensdes provocadas



por precipitagdo na zona afetada pelo calor (2ZAC) [2 e 3].

Outra caracteristica que marca a superliga
718 é a sua composigdo quimica que propicia uma ampla
variedade de microestruturas. Por causa disto, a metalurgia
usa toda a sua engenhosidade para obter grandes aumentos de
resisténcia nas mais variadas temperaturas de tratamento.

Os elementos quimicos presentes na composigéo
da liga 718, tém uma fungdo a cumprir [2]. Desta forma,
abaixo estdo relacionados os principais elementos quimicos e
suas fungdes:

e Ni - A sua principal fung&o é formar a matriz austenitica,
permitindo a presenca de outros elementos quimicos, e
acomodar precipitados coerentes na matriz em solugédo
s6lida.

¢ Fe - Este elemento também ajuda a formar a matriz, auxilia
no processo de endurecimento por solugdo sdélida,
sendo fundamental para a precipitagdo de compostos
endurecedores na matriz.

e Cr - Juntamente com Ni e Fe, forma a matriz e auxilia no
.processo de endurecimento  por solugdo sdélida
garantindo a estabilidade superficial (resisténcia a

oxidagdo e a corrosdo a quente).

e Mo - Sua fungdo é auxiliar no processo de endurecimento
por solugdo sélida na matriz.

® Nb e Ti - Causam um pouco de endurecimento por solugdo
s6lida. S&o os principais formadores
intermetdlicos (Ni3Nb e Ni3Ti).

e Al - Tem como fungdo principal, junto com o cromo auxiliar
na resisténcia a oxidagdo, além de formar compostos
endurecedores intermetélicos (NisAl). A composigédo
quimica tipica da liga 718 esta relacionada a seguir,



conforme especificagdo da norma ASTM B637
(porcentagem em peso).

Ni: 50 - 55% Fe: balango

Cr: 17 - 21% Al: 0,02 - 0,08%

Mo: 2,8 - 3,3% Mn, Si e Cu: max. 0,4%
Nb: 4,75 - 5,5% B: max. 0,006%

Ti: 0,65 - 1,15% S: max. 0,015%

Devido a ©presenga de VArios elementos
quimicos na liga 718, tem-se o aparecimento de varias fases
durante a sua elaboragdo, processamento ou uso. Algumas
dessas fases podem ser obtidas a partir de envelhecimentos
isotérmicos [2, 5 e 6]. Na Figura 1 (diagrama tempo,
temperatura e transformagdo). S8o mostradas as fases 6 e 7"
(inicio e término)

‘ S-INicio
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% 900
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5 800
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|
|
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FIGURA 1 - DIAGRAMA T.T.T. DA LIGA 718 [2].



A seguir, sdo relacionadas as fases que se

precipitam na liga 718 e suas principais caracteristicas.

e Nitretos (TiN) e Carbonitretos [(C,N) Nb].

O aparecimento de nitretos e carbonitretos se
deve-se a dificuldade na eliminagdo do nitrogénio durante a
elaboragdo da liga.

Os nitretos e carbonitretos formam-se
durante a solidificagdo e ndo se alteram durante as etapas
posteriores de processamento.

Apesar da baixa fragdo volumétrica do
nitrogénio, ocorre a formagdo do nitreto tipo TiN devido a
forte afinidade do nitrogénio pelo titanio. Pouca informagé&o
estd disponivel com relagdo ao aspecto deletério da fase no
material (tanto durante o processamento quanto no uso geral
da liga) [5].

e Carbonetos do tipo MC, MSC e M2306
Estes carbonetos podem precipitar-se durante

a solidificagdo, processamento ou uso da liga (2, 5 e 7].

- Carbonetos tipo MC:

880 estéveis, sendo o "M" geralmente Nb e/ou
Ti. Encontram-se distribuidos pela matriz. Estes carbonetos
sdo dissolvidos completamente em temperaturas superiores a
1250°C. Precipitam-se durante a solidificagdo, trabalho a
quente ou envelhecimento isotérmico na faixa de temperatura
de 700 a 800°C.

- Carbonetos tipo M C e M__C
6 236

Precipitam-se durante a solidificacgéo,
envelhecimento a baixas temperaturas ou sob tensées
combinadas (ensaio de fluéncia) [7]. O Cromo é predominante
na composigdo "M" e precipita-se preferencialmente nos
contornos de grao.



s/

Foi detectada por Eiselstein [8], apés

e Fase de Laves

permanéncia por cerca de 5 horas a 800°C. A fase de "Laves"
encontra-se em regides interdendriticas da liga no estado
bruto de fusé&o. -

Padilha e Nogueira [9] sugerem um tratamento
térmico de homogeneizagdo para eliminar a fase de "Laves" da
liga no estado bruto de fundigdo.

Kirman [10] observou dque essa fase s6 se
precipita quando o teor de niquel é inferior a 30% nas ligas
de Fe-Ni-Cr-Nb.

DeVries e Mumau [11] demonstraram que ela
ocorre devido ao alto teor de nidébio nas regides
interdendriticas dos fundidos. E uma fase topolégicamente
empacotada, com a composigdo guimica (Fe,Cr)z(Nb,Ti) e
fragiliza o material. Entretanto, podem ser eliminadas por
meio de tratamentos térmicos de homogeneizagdo que as
dissolvem e restauram a ductilidade do material.

¢ Fase Gama Linha (7’)

Os precipitados da fase 7’ sdo
submicroscépicos, coerentes, ordenados do tipo L1,
mostrados na Figura 2, atuando como barreiras que impedem a
movimentagdo das discordancias. Precipitam-se na matriz sob
a forma -esférica, -com -a -orientagdo cristalografica {100}¥
//{100}7’ e <100>y//<100>y’. A composigdo quimica de 7y’ &
Ni_(Al,Ti) sendo estével até aproximadamente 870°C [2, 6 e
12].

FIGURA 2 - ESTRUTURA L1, de 7' [2].



(1,

e Fase Gama Secundario (¥")

E uma fase que ocorre quando o teor de niébio
é maior que 4%. Ela nucleia e cresce nas particulas de ¥’ e
é coerente com pegueno desajuste [6].

Tem estrutura tetragonal de corpo centrado
(TCC) do tipo Do, ., conforme Fiqura 3, sendo uma fase
metaestidvel. Estd presente na faixa de temperaturas de 550 a
915°C [9). E a fase mais importante na liga 718 [2, 6, 13,
14, 15 e 16].

a: 3,624/:\
c=7,496A
¢y 2,044 A

FIGURA 3 - ESTRUTURA DO, , de 7" [6]

¢ Fase Delta (38)

Esta fase tem composigdo quimica Ni Nb e €
estéavel (com relagéo a fase ™). Tem estrutura
cristalina ortorroéombica, mostrada na Figura 4. Precipita-se
de forma incoerente com formato de placas e bastonetes, no
interior dos grdos ou orientada ao longo dos contornos de
grio. Causa pouco endurecimento & matriz e ocorre na faixa
de 700 a 1020°Cc [2, 6, 10, 17, 18, 19, 20 e 21].
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FIGURA 4 - ESTRUTURA ORTORROMBICA DE &
tipo Cu Ti)
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CAPITULO II
REVISAO BIBLIOGRAFICA

Na década de_ 60 acreditava-se que (o)
endurecimento da liga 718 era consequéncia da precipitagédo
da fase ¥’. Mas, em 1969 Paulonis et alii [6], por meio de
andlises por microscopia eletrdénica de transmissé&o,
mostraram que a fase endurecedora da liga 718 era " e ndo
r'.

Alguns anos depois Kirmam, Warrington e
Ramaswany [10 e 19] também confirmaram as investigagdes
feitas por Paulonis et alii sobre a fase ¥". Estas
investigag¢bSes, mostraram de vez, que a fase 7" é a principal
responsdvel pelo aumento de resisténcia da liga 718.

Assim sendo a Figura 1 que é o diagrama
T.T.T. (tempo, temperatura e transformagdo) para a liga 718,
mostra o inicio das precipitag¢des nas curvas, das fases y" e
3, a partir de envelhecimentos isotérmicos (2, 5, 6, 8 e 19].

A sequir s&o feitas algumas consideragbes a
respeito das faixas de temperaturas de transformagdes
importantes para a liga 718.

Muzyka (18] e Ramaswany ([19] investigaram a
faixa de temperaturas de 700 a 750°C. Nesta faixa de
temperaturas, o resultado do envelhecimento é a precipitagéo
coerente da fase y* e ¥’, distribuidas pela matriz.
Precipitages de NbC e &, em pequenas quantidades, foram
encontradas nos contornos de grdo e maclas. Quando longos
tempos foram empregados nesta faixa de temperaturas,
observou-se o crescimento dos precipitados " (500 2, a
750° por 20 h, passou para 35002 a 750°C por 300 h). Quanto
aos precipitados &, estes cresceram nos contornos de grdos
em formato de placas [18 e 19].

Kirmam [13] e Sundararaman [16] observaram em
torno de  temperatura de 8oo°c, " precipitando-se
heterogeneamente e associado a discorddncias, o que resultou
num precipitado maior e menos distribufdo pela matriz
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(comparando-se com a temperatura de 750°C) [10 e 20].

O precipitado 8 é observado nos contornos de
grdos, de maclas e intragranularmente. A nucleagdo da fase §
no interior do grdo estad associada a falhas de empilhamento
ao longo dos planos (112) da fase 7", gerando uma regido
local que estruturalmente é fase 8, que cresce na forma de
placas, as custas do empobrecimento da fase y" [10 e 20].

Na faixa de temperaturas de 850-950°C, Boesch
[5] e Sundararaman [20] ainda encontraram precipitagdo ¥",
embora a precipitagdo da fase 8 fosse maior.

Para tempos de 500 horas, o resultado é a
completa transformagdo da fase %", em 8. A fase § aparece
intragranularmente e nos contornos de grdo com morfologia de
placas e bastonetes [20].

Para temperaturas maiores que 927°C [5], ¥"
ndao foi observada e a fase & precipita-se diretamente na
matriz (estando nos contornos de grdo e intragranularmente
com morfologia de placas e bastonetes).

Boesch e Canada, ndo observaram mais a
presenga da fase 8, mesmo para tempos de envelhecimento de
2000 horas em temperaturas maiores que 1020°C [5].

A Figura 5 mostra a curva de dureza Vickers
- (Hv) -em  fungdo -da temperatura .de-envelhecimento-para- o tempo
de 100 horas. O pico mdximo de dureza é por volta de 700°C.
Em temperaturas mais elevadas que 700°C, a dureza cai devido
ao aumento de precipitagdo da fase §. Para 915°C,
aproximadamente, a fase ¥y " jA4 deixou de ser estavel e a
dureza apresenta uma grande queda [5].

O tratamento térmico convencional, indicado
para a liga 718 (antes que ela entre em servigo), para se
obter uma 6tima resisténcia mecénica e tenacidade (além de

minimizar a transformagdo para a fase & [2]) & o seguinte:

e Solubilizagdo na faixa de 924-1010°C x 30’ + resfriamento
ao ar + envelhecimento a 718 + 14°C x 8 horas +
resfriamento ao forno até 621 + 14°C x 18 horas +

resfriamento ao ar.



&

Este tratamento térmico convencional foi
investigado também por Paulonis et alii [6] . E também
recomendado pela norma ASTM B 637, com tamanhos de 250 1
para 7’ e 600 X para y’’. Esses tamanhos de precipitados

limitam a utilizagdo da liga para a temperatura de 649°C.

W
& g

VICKERS (Hv)
N
8

DUREZA

150

i ] 1 1
600 700 800 900 1000
TEMPERATURA DE ENVELHECIMENTO (°C)

FIGURA 5 — CURVA DE DUREZA X TEMPERATURA DE ENVELHECIMENTO
PARA O TEMPO DE 100 HORAS [5].
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I1.1 - CONDICOES MINIMAS NECESSARIAS PARA A PRECIPITACAO DA

1
FASE 7"(DO_ )

Sabe-se que o 1limite de solubilidade do
niébio no niquel em temperaturas inferiores a 1000°C & de
aproximadamente 4%. Na liga 718 apenas 3,5% de niébio é
suficiente para provocar a precipitagdo de ¥", embora esta
fase ndo ocorra em ligas bindrias Ni-Nb, mesmo que o teor
de niébio seja da ordem de 12,5%. .

Quist, Taggart e Polonis [17] procuraram
explicar a ocorréncia da precipitagdo da fase metaestéavel
Nifﬁﬁbio (¥") no sistema Ni-Nb. Eles submeteram 12 ligas
diferentes de Ni-Nb-Fe—-Al a diversos tratamentos, a fim de
verificar sob que condigSes ocorria a precipitagdo de ¥’ e
7".

A precipitagdo das fases 7’ e ¥y" é inibida
quando a diferenga entre os parédmetros de rede da matriz e
do precipitado excede aproximadamente 1%. O paréametro de
rede do niquel puro é 3,524 R, que € 2 a 3% menor que OsS
valores do parémetro de rede de 7’ e 7" (de 3,59 a 3,62 %)
[17].

A presenga de mais de 18% de ferro na liga
718, -expande o -parametro -de rede -da -matriz -para -cerca -de
3,604 %, o que permite a precipitagdo de ¥" quando se
adiciona niébio (quantidade maior ou igual a 3,5% Nb).

Assim sendo, estes pesquisadores concluiram

que existem duas influéncias na precipitagdo da liga 718:

a) a primeira influéncia seria a da adigdo do Al e Fe em
ligas Ni-niébio que expande o parametro de rede da
matriz; e

b) a outra influéncia seria a de reduzir o parémetro de
rede dos precipitados 7’ e 7", pela substituigdo do
niébio por Al ou Fe, que possuem raio atdémico menor,
reduzindo assim a energia da interface entre a matriz e

o precipitado.
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Quist, et alii [7]além de estar de acordo com
as consideragdes anteriores, também observou que a condigdo
relacionada com a estabilidade eletrdénica da liga 718 era
satisfeita. As consideragdes de Engel-Brewer ocorrem devido
a concentragdes de elétrons de valéncia das camadas (s+p)
por dtomo do composto (%), isto &, se a relagdo f da liga
situar-se entre 2,5 e 2,62 favorecera a precipitagdo da fase
" (Dozz)' Se a relagdo ocorrer entre 2,75 e 3,0 _\favoreceré
a precipitagdo da fase 7’ (Ll1l2). Dessa forma, adigdes de Fe
(cce, -:- = 1,5), no sistema Ni-niébio, promovem a formagdo de
D022 (¥"), enquanto que adigdes de aluminio (cfc, g =3,0)
estabilizam a estrutura Llz (¥’) [17].

Portanto, é necessiria a presenga de altos
teores de ferro na liga 718 para que ocorra a precipitacgéao
da fase metaestavel y".

As investigagdes dos tamanhos das particulas
se devem as pesquisas de Oblack et alii, que discutiram a
estabilidade das fases ¥’ e %" apds tratamento térmico
convencional e envelhecimentos a 650°C e 760°C por 100
horas, e a 840°C e 870°C por 16 horas. Nestas investigagdes,
limitou-se a temperatura de trabalho da liga para 649°C,
pois, acima desta temperatura, a liga perde sua resisténcia
mecénica .[6]. Cozar- e Pineau investigaram- a-morfologia--de ¥’
e y¥", estudando também a sua estabilidade [22].

Sabe-se que as modificagdes na composigdo
quinmica, no processamento mecdnico e no tratamento térmico
influem diretamente sobre as propriedades de curto e longo
alcance da liga 718. Portanto, nos tdltimos anos, muitas
--.investigagSes,na..liga. 718, . foram. realizadas. com. relagio.. a
essas modificagdes supra citadas.

Mills (23] e Campo [24] investigaram efeitos
dos tratamentos térmicos modificados (diferentes do ASTM
B637) e propuseram estudos nas propriedades mecénicas da
liga 718. Mills investigou a tenacidade & fratura, enquanto
que Campo buscou novos valores na resisténcia e na vida Gtil
da liga (tragdo e fluéncia, em temperaturas mais elevadas
que 649°C).


http://-JEoram.-reaJ.izadas-.-com

Mas quem incentivou as pesquisas da liga 718,
foi Loria (4], que chama a atengdo dos pesquisadores para o
aperfeigoamento das propriedades mecénicas da liga por meio
de novas técnicas de processamento e diferentes tratamentos
térmicos. Loria ressalta .que a 1liga 718 detém 35% da
produgdo de superligas tendo um baixo custo efetivo. Por
isso, torna-se importante estender a temperatura de trabalho

até 760°C [4, 23 e 24].
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I1.2 - OBJETIVO DO TRABALHO

(0] trabalho busca correlacionar as
microestruturas obtidas, por meio dos ciclos de tratamento
térmicos diferenciados, com os valores do ensaio de tragdo a
705°C.

Desta forma, pretende-se levantar resultados
que Jjustifiquem a wutilizagd8o ou nd&o do material em

temperaturas diferentes das utilizadas convencionalmente.
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CAPITULO III
MATERIAL E METODOS EXPERIMENTAIS

Neste trabalho wutilizou-se uma superliga
nacional fornecida pela Eletrometal SA - Metais Especiais,
com especificagdo EMVAC 718. A 1liga utilizada estava na
forma de barra extrudada com didmetro de 14,5mm por 2000mm
de comprimento, de onde foram extraidas amostras para
andlise microestrutural e para ensaio de tragdo (ensaio a
705°C). As amostras para andlise microestrutural foram
divididas em dois tipos, sendo que as do primeiro tipo foram
0s  Ccorpos de prova para metalografia convencional
(microscopia 6ptica e medidas de microdureza). As do segundo
tipo, foram os corpos de prova para microscopia eletrodnica
de transmissdo (MET), as laminas finas. Quanto as amostras
para o ensaio de tragdo, foram usinadas conforme a fig. 6,
em nimero de trés corpos de prova para cada condigdo (ciclo
térmico inovativo aplicado). O tamanho reduzido do corpo de
prova (cdp) foi usado, para facilitar a andlise
microestrutural, apdés o ensaio de tragdo até a fratura.

A figura 7, mostra um fluxograma do
procedimento experimental usado neste trabalho.

JOmm 28mm

B
ol
3
3
@ 8,38mm

FIGURA 6 ~ CORPO DE PROVA PARA ENSAIO EM TRAGCAO (TAMANHO
REDUZIDO)



Material como Recebido

Barra Extrudada ¢ 14.55 mm

A4

A4

”~
A 4

Tarugos Padrdes:
¢ 14,55 x 20 mm
Fatias:¢ 14,55x1mm

A\ 4

Tratamento Térmico
de Solublllzagao.
1100°C por 1 hora

L4
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h 4
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FIGURA 7 -

Microestrutural

FLUXOGRAMA DOS TRABALHOS REALIZADOS.
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I11,1 - MATERIAL E TRATAMENTOS TERMICOS

o material utilizado nos ensaios
subseqlientes deste trabalho foi a superliga INCONEL 718
(marca patenteada da INTERNATIONAL NICKEL Co), [25]
designada desde a introducdo deste trabalho, como superliga
ou liga 718.

A composigdo gquimica da superliga 718 foi
fornecida pela Eletrometal e encontra-se na tabela 1 junto

%

com a especificagdo da norma ASTM B637.

TABELA 1
COMPOSIGAO QUIMICA DA LIGA 718, COM A PORCENTAGEM (%)
EM PESO DA CORRIDA UTILIZADA NESTE TRABALHO EM
COMPARAGAO COM A ESPECIFICAGCAO ASTM B637

ELEMENTO CONCENTRAGCAO EM PESO (%)
QUIMICO ELETROMETAL NORMA ASTM B637
Ni balan. balan.
Cr 17,70 17-21
Fe 18,52 18-21
Nb 5,04 4,75-5,50
Al 0,50 0,20-0,80
Ti | 0,98 | o0,65-1,15
Mo 3,02 2,8-3,30
Si 0,11 0,35 (méax)
Mn 0,04 0,35 (max)
P > 0,003 0,015 (max )
S 0,004 0,015 (méx )
Co 0,02 1,0 (max)
Cu > 0,01 0,30 (max)
Zr 0,010 -
0,057 0,8 (max)
*

* Gases: Nz = 47ppm; 02 = 13ppm
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Os tratamentos térmicos de solubilizagdo e
envelhecimento, foram realizados em forno elétrico tubular
para temperaturas elevadas, com prévia calibragéo.

Os cdp’s da 1liga 718, tanto para andlise
microestrutural (MP) como os de ensaio de tragdo (MT), foram
encapsulados em tubos de quartzo, em VvAcuo secundéario
(0,00133 Pa)para o tratamento térmico de solubilizag&o.

O tratamento térmico de solubilizagdo foi
realizado a 1100°C por 1 hora e resfriado em &qua.

Os ciclos térmicos de envelhecimento adotados

nesses tratamentos térmicos foram os seguintes:

CICLO 1 - Solubilizagd8o + envelhecimento a 800°C por 35
minutos e resfriamento ao ar;

CICLO 2 - Solubilizagdo + envelhecimento a 800°C por 8 horas
+ resfriamento ao ar + 650°C por 16 horas +
resfriamento ao ar;

CICLO 3 - Solubilizagdo + envelhecimento a 750°C por 8 horas
+ resfriamento ao ar + 650°C por 16 horas +
resfriamento ao ar;

CICLO 4 - Solubilizagdo + envelhecimento a 750°C por 1 hora

+ resfriamento ao ar.

* Obs.: O tratamento térmico de solubilizagdo constou de 1

hora a 1100°C, depois resfriamento em &gua.

** Obs,: Os ciclos térmicos 1, 2, 3 e 4, posteriormente
(capitulo 1IV) receberdo as letras B, C, D e E
respectivamente para facilitar as interpretagdes
dos resultados obtidos.

A figura 8 esquematiza os ciclos térmicos
adotados neste trabalho.



FIGURA 8 - REPRESEN_TAQAO
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SOLUBILIZAGAO E ENVELHECIMENTO.
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CICLO 1
CICLO 2
CICLO 3
CICLO 4

Temperoture, °C

1HO0°C XN
Soludilizagoo

CICLO 1| (B)

800°%cx 3%’

/Enulhoclmomo
-
1 .

20

Temperatura, °C

Temperoture,®c

1100°CXh Tempo, e min
Solubilizaglo CICLO 2 (D)
800°CX8h
650°CXI6h
Enveihecimento Envelhecimento
Tempo,h
NO00°CXth '
Solublllzo;;o .C_!_E:_L-_Q___é (D)
T750°CX8H
830°CXI16h
Envelhecimento
Eavelhecimanto
1100°C X Ih Tempo,h
Solubllizagdo CICLO 4 (p)
[ 780°%CX Ih
- /Envelhacimento
74
: .
Yempo,h
ESQUEMATICA DOS TRATAMENTOS
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III.2 - ENSAIO DE TRACAO EM TEMPERATURAS ELEVADAS

Na caracterizagdo ou controle de qualidade de
materiais utilizados em temperaturas elevadas, o ensaio de
tragdo a quente €& executado como medida inicial na
determinagdo de resultados iniciais de propriedades
mecédnicas de curto alcance [26, 27, 28, 29, 30, 31, 32 e
33].

Os ensaios de tragdo a temperaturas elevadas
(tragdo a quente) foram executados em uma maquina ‘de ensaio
universal, marca INSTRON modelo 1125 de 10 toneladas, com

5 _ -1 .
S com forno elétrico

taxa de deformagdo (&) de 8 x 10
(previamente calibrado) operando a 705°C (¥ 33).

Durante os ensaios a quente, toda a céamara do
forno ficou envolvida em atmosfera de argénio, para evitar
deteriorizagdo das garras da maquina de tragdo (o material
das garras é de molibdénio, sendo este fréagil sob
temperaturas superiores a 400°C).

O tempo de encharque do ensaio ficou
otimizado em uma hora e a temperatura de ensaio foi
monitorada com trés termopares do tipo K, com as leituras
feitas em multimetro digital.

As medidas de 1limite convencional de

escoamento para 0,2% de deformagdo pléastica (oe ), ©

0,2
limite de resisténcia a tragéo (O‘t), o alongamento (A) ,
foram feitas por meio das cartas obtidas no ensaio de
tragao.

A geometria do cdp usado nos ensaios de
tragdo a quente estd mostrado na figura 6.
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III.3 - MICROSCOPIA OPTICA E MEDIDAS DE MICRODUREZA VICKERS
(H,)
II1.3.1 - MICROSCOPIA OPTICA (MO)

A microscopia G6ptica (MO) constitui uma
importante técnica inicial para a caracterizacgéo
microestrutural dos materiais.

A faixa 1util de resolugdo do microscépio
6ptico € de 1 um (de ponto a ponto) e serve para avaliar os
micro-constituintes dos materiais (fases e suas quantidades,
tamanho e morfologia), as inclusdes (sua quantidade, tamanho
e morfologia) e os defeitos (trincas, porosidades e
contornos de grao) [34].

As amostras para microscopia 6ptica foram
extraidas da barra extrudada de EMVAC 718, por
eletro-erosdo, segdes longitudinais e tranversais, usando o
método tradicional de preparcigdo metalogréafica.

O ataque eletrolitico utilizado foi com 10%
de &cido ox&lico por 10 segundos a 5 volts. Em seguida, as
amostras padrdes foram fotografadas em um microscépio ZEISS-
PHOTO MICROSCOPE III com um aumento de 100 x (vezes) (para
caracterizar o tamanho de grédo).

As medidas de tamanho de grdo (obtidas pela
metalografia) foram feitas em um analisador de imagens
MINIMOP, marca KONTRON, conforme a norma ASTM E 112 [34].

I11.3.2 - MEDIDAS DE MICRODUREZA VICKERS (Hv)

Uma das técnicas indiretas de anélise
microestrutural mais utilizada é a escala de microdureza
Vickers (H). Isto por se tratar de uma técnica féacil e
rdpida de se realizarem as medigdes.

Em trabalhos cientificos, a preferéncia por
esta escala de microdureza, em relagdo as demais escalas de
dureza (Rockwell e Brinell) se deve ao fato de que a mesma
cobre toda a faixa de dureza dos materiais e faz medigdes em
micro-regides [29 e 34].
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As amostras para medigdo de microdureza
Vickers (H ) foram as mesmas utilizadas na microscopia
éptica. As impressdes foram realizadas num aparelho OTTO-

VOLPERT, com uma carga de 200g, por um tempo de 20 segundos.
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III.4 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA E DE TRANSMISSAO

III.4.1 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE VARREDURA (MEV)

A Microscépia Eletrdnica de Varredura (MEV) é
uma técnica ideal para analisar superficies [34 e 35]. Sua
resolugdo estd na faixa de 80 1! Esta resolugdo e a
excelente profundidade de foco (aliada a facilidade de
operagdo do equipamento) que permite andlises quase que
perfeita de superficies irregulares, como por exemplo, as
superficies de fratura de materiais.

Assim sendo, utilizou-se o MEV para analisar
as superficies de fratura neste trabalho.

As superficies de fraturas obtidas dos cpd’s
no ensaio de tragdo a quente foram submetidas a limpeza com
réplicas (acetato de celulose), seguidas de  banho
ultrasénico (detergente + &gua e, no final, acetona
comercial) e montadas em suportes de amostras para
observagdo em MEV.

Essas superficies de fraturas foram
observadas, analisadas e fotografadas a uma tensdo de 25kV
em um MEV de marca PHILIPS, modelo SEM-515.

III.4.2 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE TRANSMISSAO (MET)

A Microscopia Eletrénica de Transmissdo (MET)
¢ uma técnica que permite a visualizagdo da estrutura
interna dos materiais. Ela é utilizada quando se tem na
microestrutura analisada particulas bem pequenas, menores
do que 1um.

Através de elétrons difratados ou
transmitidos, geram-se as imagens de campo claro (CC) ou
campo escuro (CE), que identificam os defeitos e os
microconstituintes (fases) dos materiais.

Neste trabalho foram utilizadas as imagens de
elétrons difratados e transmitidos para satisfazer as
condigées desejadas da andlise [34, 36, 37, 38, 39, 40 e
41].
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As amostras (laminas finas) para observagéo
em MET foram obtidas das fatias dos materiais padrdes e dos
cdp’s ensaiados em tragdo a quente.

Essas laminas finas foram obtidas por cortes
e estampagem por eletro-erosdo. Em seguida, estas amostras
foram polidas e perfuradas eletroliticamente pelo método do
jato duplo de marca STRUERS, modelo TENUPOL 3, sendo o
eletr6lito usado no polimento 80% de etanol (CH_COH) e 20%
de &cido perclérico (HC104), com densidade de corrente de
0,5 A/cm” a -20°C [16].

As amostras polidas (laminas finas dos
padrées e cdp’s), foram examinadas num MET, marca JEOL,
modelo 200C, operando com tensdo de 200kV.

Todas as amostras, depois de analisadas no

MET, foram documentadas em micrografias eletrénicas.
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CAPITULO IV

RESULTADOS OBTIDOS E DISCUSSAO

IV.1 - CICLOS TERMICOS E ENSAIOS DE TRACAO A QUENTE

Como mencionado anteriormente, no capitulo
II, a liga 718 é endurecida pela precipitagdo das fases
intermetélicas, obtidas por meio de tratamentos térmicos de
envelhecimento. Por isso, neste trabalho, a liga 718 foi
submetida a quatro ciclos de tratamentos térmicos
inovativos. Estes ciclos geraran microestruturas
diferenciadas que foram caracterizadas microestruturalmente
e tiveram as propriedades mecénicas de tragdo (a quente)
avaliadas. Eles foram sugeridos com intengdo de criar
condigdes mais severas para o material, diferentes da
condigbes sugeridas por Mills [23] e Campo [24] e pela norma
ASTM B637 (referéncia citada no capitulo II).

Para facilitar as interpretagdes dos
resultados obtidos e as discussbes, as amostras da liga
718 receberam a designagdo MP (material padrdo, servindo de
referéncia) e MT (material deformado). As amostras MP foram
submetidas aos ciclos térmicos inovativos e caracterizadas
microestruturalmente. As amostras MT foram tratadas
termicamente (mesmo tratamento da MP), ensaiadas em tragéo
(a 705°C) e caracterizadas microestruturalmente. A seguir,
estdo descritos os ciclos térmicos inovativos e as
designagdes recebidas pelas amostras MP e MT.

e Amostra A - Material sem tratamento térmico (o material
encontra-se na condigdo de como recebido do

fabricante, conformado (barra extrudada));

e Amostra B - Material tratado termicamente
e tratamento térmico de solubilizagdo a 1100°C
x 1 hora + resfriamento em Agqua;
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e tratamento térmico de envelhecimento a 800°C

X 35 minutos + resfriamento ao ar.

e Amostra C - Material tratado termicamente
e tratamento térmico de solubilizagdo a 1100°C

X 1 hora + resfriamento em &qua;

e tratamento de envelhecimento a 800°C x 8
horas + resfriamento ao ar + 650°C x 16

horas, seguida de resfriamento ao ar.

e Amostra D - Material tratado termicamente
e tratamento térmico de solubilizagdo a 1100°C

x 1 hora + resfriamento em &gua;

e tratamento térmico de envelhecimento a 750°C
X 8 horas + resfriamento ao ar + 650°C x 16

horas, seguida de resfriamento ao ar.

e Amostra E - Material tratado termicamente
e tratamento térmico de solubilizagdo a 1100°C

X 1 hora + resfriamento em &qua;

e tratamento térmico de envelhecimento a 750°C

X 1 hora, sequida de resfriamento ao ar.

As amostras MT, da liga 718 em forma de
corpos de prova para ensaio de tragdo (Fig. 6), foram
tratadas termicamente conforme as condigdes mencionadas
anteriormente (ciclos B, C, D e E). Em sequida, trés
amostras de cada condigdo (A, B, C, D e E) foram ensaiadas
em tragdo a 705°C.

Os resultados obtidos nos ensaios de tragéo a
quente, realizados na liga 718, sob as condigbes A, B, C, D
e E estdo apresentados na tabela 2.

A Fig. 9 mostra a relagdo dos valores
obtidos nos ensaios de tragdo com a condigdo de cada
tratamento térmico. Os valores encontrados nos ensaios de

tragao mostram a tendéncia do material a fragilidade,
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exceto pela condigdo A, onde o material apresentou um valor
de 11% de alongamento.

TABELA 2
CARACTERISTICAS ESTATICAS DA LIGA 718

LE IR A
Cc.M 0,2

(MPa) * (MPa)* | (%)*
A 530 614 11
B 637 637 -
C 732 836 8
D 729 736 8
E 553 591 6

C.M - Condigdo do material, conforme designagdo anterior
LEmz— Limite de escoamento a 0,2% '

LR - Limite de resisténcia mé&xima do material

A - Alongamento do material até a ruptura (%)

* — A precisdo dos valores de LE, ., LR e A ficaram em * 3%.
14

IV.2 - CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL DAS AMOSTRAS MP

As amostras MP, nas condigdes A, B, C, D e E,
foram submetidas & andlise microestrutural que constou de:

e microscopia 6ptica (determinagdo do tamanho de grd@o ASTM,
TG);

e medidas de microdureza Vickers (H) (mostrando o ciclo

térmico com maior valor de dureza); e

e microscopia eletrdnica de transmissdo (mostrando a

microestrutura da liga com as fases [42] e defeitos [43]).



900 - Linha solida: limite de escoamento (LE)
Linha tracejada: limite de resisténcia (LR).
29
l"
800 - >
)
a 700 -
=
'3
5 600 N
}-
500 -
400 T T | ] L] L)
1 3 4 5 6
Ciclo termico . g
20 -
Reducdo de drea por ciclo teérmico
E
(]
S 15+
=
8
£
S 10-
X
(]
©
[+]
10
S 5+
©
<o
@x
o y y
o ' . Cd [ ] é 6
Ciclo termico
i5 4
Alongamento por ciclo termico
E
[}
[~ ]
[<]
e 10
[}
(3]
S
a
[]
S
€ 54
e
S
<
o] ' v v 1) 6
2 3,. .
0 ! Ciclo termico

FIGURA 9 - EFEITO DOS CICLOS TERMICOS NAS PROPRIEDADES DE
TRAGAO DA LIGA 718 A 705°C.






50um




B VT IR R T ey







Slpm



LA I

P i or el
,..:u “&‘u-u.v
Q

i)







37

IV.2.4 - MATERIAL PADRAO NA CONDICAO D (MPD)

As amostras obtidas na condigdo de tratamento
térmico D, designagdo MPD, foram submetidas a um ciclo
térmico de envelhecimento, também de duas etapas, isto €&,
duas isotérmicas. ‘

A temperatura de solubilizagdo deste ciclo
também proporcionou grdos grandes. O tamanho de grdo neste
ciclo foi de 180um (ASTM 2), para as segles transversal e
longitudinal. '

Nas figuras 21 e 22 estdo mostrados os gréos
grandes e heterogéneos. Observa-se também precipita-
dos em forma de blocos e em cor clara, distribuidos por toda
a matriz.

O endurecimento causado pelo tratamento
térmico ¢é evidenciado pelos altos valores obtidos pela
dureza Vickers (Hv). Esses valores foram de 364,7 + 3,2 Hv
para a segdo transversal e 383,5 t 7,4 Ia' para a segao
longitudinal.

Nas andlises feitas por MET, das amostras
MPD, evidenciaram-se particulas de y" (com formas grosseiras
e finas) e carbonetos (no contorno de grdo e na matriz).
Esses carbonetos sdo do tipo MC (NbC). Com relagdao as
particulas 8, estas foram encontradas bem dispersas pela ma-
triz. ‘

As figuras 23 e 24 mostram micrografias
eletrénicas da amostra MPD.

IV.2.5 - MATERIAL PADRAO NA CONDICAO E (MPE)

A metalografia 6ptica da amostra do padréo E,
evidenciou grdos heterogéneos com 180um (ASTM 2) na segéo
transversal e longitudinal. A microestrutura O6ptica mostrou
grdaos com precipitados grosseiros por toda a matriz (em
formas de blocos, as figuras 25 e 26).

As medidas de microdureza Vickers ficaram
entre 306,8 * 4,1 H na segdo longitudinal e 294 t 7,8 H
para a segdo transversal.
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1, 7um

FIGURA 38 - FOTOMICROGRAFIA ELETRONICA (MET) DA AMOSTRA MTC.
CONTORNO DE GRAO COM PRECIPITAGAO GROSSEIRA E
BANDAS DE ESCORREGAMENTO. IMAGEM DE CAMPO

CLARO. AUMENTO 6.000 X.

IV.3.4 - MATERIAL TRACIONADO NA CONDICAO D (MTD)

A superficie de fratura da amostra MTD €& bem
semelhante & amostra anterior MTC. Nessa superficie
observa-se que a fratura intergranular ¢é predominante
(localizada com mais intensidade na periferia da amostra).
As microcavidades ("dimples") e os precipitados grosseiros
circundaram quase todas as regides de fratura intergranular.
As bandas de escorregamento foram encontradas em quase todos
os grdos. Esses aspectos sao mostrados nas figuras 39 e 40.

As figuras 41 e 42 foram obtidas das laminas
finas, observadas por MET. Pode-se ver os precipitados finos

em campo escuro e as bandas de deformagdo em campo claro.



16 m <
%)
7]
.
88 k|
T >
1€
B

21
mm < &
< B
'
2@ ) k U

-



LT

<



i

81 mm:




lum




53

IV.4 - DISCUSSAO

IV.4.1 - TAMANHO DE GRAO (TG) DAS AMOSTRAS PADROES

Nas superligas a base de Ni-Fe, as fases 3§
geralmente servem como ancoradouro de contornos de grédo,
tanto nas operagdes de conformagdo a dquente, como nos
tratamentos térmicos (para aumento de resisténcia). O

crescimento do tamanho de grédo (TG) das amostras, MP, da

liga 718 apés os ciclos térmicos inovativos, é evidente. Dos
resultados mostrados pela metalogrdfia quantitativa, tem-se
o tamanho de grdo 9 ASTM (16um) considerado fino para a
amostra MPA e 2 ASTM (180um) para as amostras submetidas aos
ciclos térmicos inovativos. Esta variagdo no tamanho de grao
de 16pum para 180um pode ser explicada analisando as
temperaturas de aquecimento empregadas durante os ciclos
térmicos inovativos. A elevada temperatura de aquecimento
usada no tratamento térmico de solubilizagdo (1100°C) foi
responsadvel pelo crescimento do tamanho de grdo. Sabe-se
pela literatura [23 e 24] que vAarios pesquisadores
encontraram tamanhos de grdos grandes, quando empregaram
temperaturas de solubilizagdo acima do limite de
estabilidade das fases y" e & (temperatura solvus de 915°C e
995°C respectivamente). Por isso neste trabalho, a
temperatura de aquecimento do tratamento térmico de
solubilizagéo foi responsével pelo crescimento dos gré&os.
Isto trouxe conseqiiéncias prejudiciais para as propriedades

de trag@o sob temperatura elevada da liga 718.

IV.4,.2 - MICRODUREZA VICKERS (Hv) DAS AMOSTRAS PADROES

A elevagdo dos valores de dureza na liga 718
apés os ciclos térmicos de envelhecimento é esperada. Isto
acontece por causa da precipitagdo das fases 7y". Mas nas
temperaturas de 750°C e 800°C ocorre o superenvelhecimento
dessa fase. Nessas temperaturas ndo se tem quantidades
suficientes de precipitagdo " para que ocorram elevados

valores de dureza, como acontece a temperaturas mais baixas
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de envelhecimento (= 650°C). Para as temperaturas de
envelhecimento de 750°C e 800°C (dependendo do tempo),
quantidades significativas de fase 8§ sdo observadas, o que
também causa decréscimo dos valores de dureza.

Os ciclos térmicos de envelhecimento (simples
e duplos) com temperaturas de 800°C tiveram valores de
dureza bem préximos. Os valores de dureza do ciclo B e C
foram de 357 H para as segles longitudinais (média) e 337,6
Ia' para as segbes transversais (média). Quanto ao ciclo
térmico de envelhecimento duplo D, gerou o valor mais
elevado de dureza de todos os ciclos térmicos inovativos,
isto §&, 374,1 H (média das segbdes transversal e
longitudinal), e o ciclo de envelhecimento E, o valor mais
baixo, sendo o valor de 300 H (média da segdo transversal e

longitudinal).

IV.4.3 ~ ENSAIOS DE TRACAO

Os ensaios de tragdo a quente podem ser
considerados como uma medida comparativa e muito
questionavel da resisténcia e ductilidade, principalmente
quando comparado para tempos de milhares de horas de ensaio’
ou servigo. Nesses ensaios, com a elevagao de temperatura,
geralmente as ligas tornam-se menos resistentes e a
ductilidade aumenta. Mas, neste trabalho, o comportamento
ductilidade-temperatura para a 1liga 718 n&o sequiu esse
conceito. A queda brusca do alongamento (A), pode ter sido
influenciada por fatores metalirgicos (tais como: tamanho de
grdo e precipitador) que afetaram o modo de falha do

material.

Altas taxas de deformagéo também sé&o
importantes nos ensaios de tragdo. Essas taxas (neste
trabalho 6 & = 8 x 107 s™') proporcionam deformagdo por
deslizamento de discordancias. Assim, mudangas na

resisténcia e ductilidade com a temperatura podem estar
relacionadas ao efeito da temperatura no deslizamento.

Em temperaturas de servigo e/ou trabalho
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suficientemente altas (TH > 0,5)1, tornam-se importantes os
processos de difusdo bem como os mecanismos de recuperagéo,
escalagem de discordéancias, recristalizagdo e crescimento de
grdo que podem reduzir a densidade de discordéancias,
impedindo o processo de ancoramento das mesmas reduzindo a
resisténcia. Também para essas temperaturas os contornos de
grdo sdo mais enfraquecidos do que o seu interior do mesmo e
assim a fratura intergranular ocorre com alongamentos
relativamente baixos. Entretanto, é muito "dificil, muitas
vezes, identificar claramente estes mecanismos. Neste
trabalho foi feita apenas a caracterizagdo e correlagdo dos
mesmos.

Os valores obtidos do ensaio de tragdo a
705°C, apresentados na tabela 2, indicam uma queda brusca da
ductilidade do material, quando - submetido aos ciclos
térmicos inovativos (B, C, D e E). Na condigdo MTB os
valores apresentados n8o mostraram ductilidade, sendo a
medida de alongamento iguail a zero. O material com um pouco
mais de ductilidade, se comparado & condigdo anterior, é o
MTC, que teve mais deformagdo plastica que o caso anterior
(e também o valor mais elevado de ductilidade entre os
quatro ciclos térmicos). Na amostra MTD, obtiveram-se
resultados semelhantes de ductilidade com relagdo a condigéo
MTC. Quanto as amostras MTE, elas tiveram ductilidade mais
baixa que as amostras MTC e MTD. Apesar dos valores de
ductilidade fornecidos pelos ciclos térmicos inovativos
serem baixos, é significativa a diferenga apresentada por
eles. Os ciclos térmicos duplos (C e D) apresentaram valores
mais elevados de ductilidade (através da medida de
alongamento A) do que os ciclos simples (B e E).

Esta queda da ductilidade esta intimamente
ligada &as diferentes precipitagdes ocorridas nas ligas,

devido aos ciclos térmicos inovativos.

1TH = temperatura homéloga
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IV.4 - MICROSCOPIA ELETRONICA DE TRANSMISSAO DAS AMOSTRAS MP

Iv.4.1 - AMOSTRAS MPB

Observa-se na micrografia da amostra MPB
(figura 15) que a gquantidade do precipitado " nédo é
suficiente para alcangar dureza mais elevada. Os
precipitados estdo finos e distribuidos heterogeneamente
pela matriz [42]. Nesta temperatura (800°C), a precipitacédo
da segunda fase deveria estar mais grosseira;1mas por causa
da pouca permanéncia nessa temperatura (35'), ndo houve
tempo suficiente para que isso ocorresse. Ndo foi possivel
obter-se o tamanho médio da particula; apenas identificou-se

o precipitado 7".

IV.4.2 - AMOSTRAS MPC

Nesta temperatura, a fase " estd com o
formato mais grosseiro e espalhado por toda a matriz,
juntamente com a fase ¥’ e a fase § (em formato de
plaquetas). A fase & a temperatura de 800°C (8h) ocorre na
forma de plaquetas, as custas do empobrecimento da fase ¥".
Quanto a& fase ¥y’ s6 ndo é mais grosseira porque o tempo de
8h (800°C) também ¢é insuficiente e a temperatura do 2°
estdgio de envelhecimento (650°C x 16h) ndo permite que isso
ocorra, pois trata-se de uma temperatura mais - "ideal"
(observar a figura 1) para a formagdo da fase 7"“.

O tamanho médio de particula encontrado nesse
tratamento foi de 957 & para ¥". A particula y’ ndo teve o
seu tamanho medido por ser muito pequena e sua intensidade

muito fraca.

IV.4.3 - AMOSTRAS MPD

As amostras da liga 718, MPD, tiveram
precipitagdo intensa no interior do grédo. A identificagéo
rotineira da particula por MET caracterizou a maior parte
das particulas como sendo ¥". Nestas condigSes de tempo e
temperatura do 12 estdgio do envelhecimento, as particulas
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cresceram e obscureceram os defeitos (geralmente no inicio,
as plaquetas de ¥" s8o associadas & falhas de empilhamento),
isto é ndo héd uma separagdo nitida entre precipitados e
defeitos cristalinos presentes. No 22 estéqgio de
envelhecimento manteve~se a ©precipitagdo de ¥’, ndo
alterando o seu tamanho. Nestas amostras n&o se observou
quantidades significativas de 3. Quanto aos carbonetos, estes
foram observados nas microestruturas 6pticas e eletrdnicas.
Nestas, as amostras apresentaram formagdo inicial de
NbC e, posteriormente se transformaram-se em ?recipitados do
tipo M, C. O tamanho médio de ¥" & 808 2.

IV.4.4 - AMOSTRAS MPE

Com a permanéncia t&o curta a 750°C (1h),
observou-se uma precipitagdo muito fina e distribuida
heterogeneamente. Por andlises de difracgdo de elétron (MET)
identificou-se a particula como y". Nao foram observados
muitos defeitos (lugar preferido para a nucleagdo das
particulaé ¥"), e nem tampouco as particulas &. A
distribuigdo dessa precipitagdo foli mais para o interior do
grdo. As particulas das amostras MPE n&c tiveram seu tamanho
médio medido por serem muito pequenas e sua intensidade
muito fraca (como as particulas ¥’ Qas amostras MPC).

IV.5 - SUPERFICIES DE FRATURA DAS AMOSTRAS MT

As ligas metélicas de um modo geral sofrem
uma transigdo de fratura transgranular para intergranular a
medida que a temperatura de ensaio (ou servigo) aumenta. A
fratura transgranular ocorre porque a energia de ativagéo
nos planos de deslizamento € menor do que os contornos de
grdo, enquanto que na fratura intergranular ocorre o
inverso.

' Acima de uma certa temperatura, dita
equicoesiva (TEC), que depende do material, ocorre a fratura
intergranular. Neste caso, a TEC para a liga 718 pode ser a
mesma utilizada para as ligas de nigquel (resistente ao
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calor) que é aproximadamente 700°C.
As superficies de fratura das amostras MTB,

MTC, MTD e MTE, s&o predominantemente intergranulares.
Nessas amostras foram também encontradas as bandas de
escorregamentos que podem ser vistas nas superficies dos
contornos de gréao apos separacgao. Este modo de
escorregamento nos contorno de grdo geralmente é favorecido
por altas tensdes e tempos curtos de ruptura.Ao mesmo tempo
que ocorreram estes escorregamento em contornos de dgréao,
formaram~se microcavidades nos mesmos contornos (isto
ocorreu em alqumas superficies de fratura tais como a MTC e
MTD, mostrada claramente nas figuras 35 e 40).

Portanto, pela andlise da superficie de
fratura, ficou caracterizada a falta de ductilidade da liga
(submetida aos ciclos térmicos inovativos), evidenciada pela

superficie de fratura intergranular.

IV.6 - MICROSCOPIA DE TRANSMISSAO DAS AMOSTRAS MT

A analise das amostras deformadas (MT),
torna-se --muito. dificil. -.A _combinag&o -.de grandes
quantidades de particulas, contraste de deformagdo coerente
e contraste de deformagdo das discordéncias, resultaram em
micrografias de dificil observag8o e entendimento.

A deformagdo sob temperaturas elevadas €
heterogénea e estd de um certo "modo" limitada as bandas de
esgorregamento [44], por sinal bem drosseiras neste
trabalho. Essas bandas de escorregamento est@o mostradas
claramente nas micrografias eletronicas das amostras MTA,
MTB, MTC, MTD e MTE (figuras n>® 29, 34, 36, 38, 42, 43 e
45). Quanto ao efeito dessas bandas nos precipitados pode-se
dizer pelas micrografias que, devido a interacgéo
discordancia-precipi- tados finos, houve formagdo de anéis
de discordancia [43] (fiqura n® 37). Assim, ndo se sabe se
foi uma ocorréncia sistemidtica ou ndo, isto &, se houve
- cisalhamento ou néc dos precipitados. A caracteristica
notéria de escorregamento das bandas estd3o presentes nos
planos [111] (modo caracteristico de superligas de niquel)
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[31].
A presenga de bandas de escorregamento gros-—
seiras, encontradas na maioria das amostras MT, sugere um

processo de deformagdo secundirio nas mesmas [31].
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CAPITULO V
CONCLUSOES

A partir dos resultados obtidos com os ensaios
de tracdo além da caracterizagdo microestrutural, neste
trabalho, evidenciam~se as seguintes conclusdes:

1 - 0O tamanho de grdo grande (2 ASTM) fornecido pelos
ciclos térmicos inovativos & prejudicial para as
propriedades mecénicas de tragdo a 705°C (este tamanho
de grdo é fornecido pela alta temperatura do tratamento
de solubilizagédo).

2 - 0Os ciclos térmicos inovativos simples (B e E) ndo sé&o
recomendados, pois proporcionam uma grande
susceptibilidade a precipitacgéo descontinua e
conseqiiente queda na ductilidade e resisténcia da liga.

4 - Os ciclos térmicos inovativos duplos (C e D), exceto
pela alta temperatura de solubilizagdo, garantem uma
precipitagdo de ¥" mais adequada e com uma dureza
maxima. Isto ocorre principalmente no ciclo D.

4 - Os ensaios de tragdo a quente demonstraram a pouca
resisténcia e ductilidade da liga e esse efeito pode ser

atribuido aos ciclos térmicos inovativos.

5 - A falta de ductilidade da liga 718 ensaiada a 705°C foi
demonstrada pela fratura intergranular (mostrada nas
figuras 30,31, 32, 33, 36, 39 e 43).

6 - A baixa ductilidade e resisténcia da liga podem ser
atribuidas a:

est&agio de

10

e altas temperaturas do 1
envelhecimento (ciclos duplos) que causaram o0

crescimento de 7",



61

e solubilizagdo de parte de ¥" e 7’, formando a

fase 8 (estével e ortorrémbica).

7 ~ Observagdes realizadas por MEV e MET em amostras deformadas,

evidenciam que:

e o principal processo de deformagdo ocorrido nesse
trabalho foi o escorregamento por contorno de gréo;
e as bandas de escorregamentos grosseiras indicam a

presenca de um processo secundadrio de deformacgédo.
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CAPITULO VI

SUGESTOES

Em face do que foi realizado no presente
trabalho e tendo em vista o que foi concluido no capitulo
anterior, sugere-se qgue haja uma continuidade nas pesquisas
sobre a liga 718, em particular nos poﬁtos que séao
referenciados a seguir:

1 - Alterar a temperatura de solubilizagdo do ciclo térmico
inovativo, para se obter um tamanho de gr&o menor, que
ndo seja prejudicial para as propriedades do material
(975 = T = 1000°C).

2 - Utilizar a metalografia quantitativa, principalmente a
técnica de extragdo de precipitados (Raios-X) para se
obter a fragdo volumétrica das fases endurecedoras.
Com isso, acredita-se que confirmard& se houve ou ndo a
solubilizagdo de 7' e y".

3 - Realizar uma investigagdo microestrutural (MEV) mais
sistematica da superficie de fratura dos corpos de prova
de maneira que se possa compreender melhor a ocorréncia
da pouca ductilidade do material.
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