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RESUMO

SANTOS, A. G. J. Simulacéo termodinamica e caracterizagcdo microestrutural
da superliga a base de niquel Inconel 713LC. 2012. 94p. Dissertacédo
(Mestrado em Ciéncias) — Escola de Engenharia de Lorena, Universidade de Séo
Paulo, Lorena, 2012

O uso do célculo termodindmico e consequentemente base de dados
desenvolvidas para esse proposito é hoje uma das ferramentas fundamentais
para o aprimoramento e desenvolvimento de superligas a base de niquel. A
proposta deste trabalho foi avaliar a confiabilidade de uma base de dados
comercial, especifica para superligas a base de niquel, utilizada em softwares de
calculos termodinamicos computacionais. Comparou-se 0os dados experimentais
da superliga Inconel 713LC com informacdes obtidas através do calculo
termodinamico para a composicdo quimica especifica da superliga estudada. As
amostras da superliga comercial Inconel 713LC foram retiradas de barras da liga
fundida a vacuo (VIM). Os tratamentos térmicos foram realizados sob atmosfera
de argbnio em capsulas de quartzo nas temperaturas de 600°C, 900°C e 1250 °C
nos tempos de 10h, 24h, 50h, 100h, 250h, 500h, 1000h e 2000 horas, de acordo
com a temperatura de tratamento utilizada, visando acompanhar o
desenvolvimento microestrutural até alcancar a condicdo de equilibrio
termodinamico. Previamente, a amostra no estado bruto de fuséo e as amostras
apos os tratamentos de equilibrio foram caracterizadas microestruturalmente via
microscopia eletronica de varredura (MEV) e a composi¢cdo das fases medidas
por microandlise de energia dispersiva (EDS). As temperaturas das
transformacdes de fases foram medidas por analise térmica diferencial (DTA).
Nas amostras também foram realizadas medidas de microdureza para
acompanhar indiretamente a evolugdo microestrutural da fase gama prime. Para
os célculos termodinamicos foram utilizados o software Thermo-Calc® e a base de
dados TTNi8 da empresa Thermotech Ltd®.

Palavras-Chave: Superligas, Inconel 713LC, Termodindmica computacional,
Diagrama de Fase, Tratamento térmico, Thermo-Calc, TTNi8.






ABSTRACT

SANTOS, A. G. J. Thermodynamic simulation and microstructural
characterization of a nickel based superalloy Inconel 713LC. 2012. 94p.
Dissertation (Master of Science) — Escola de Engenharia de Lorena, Universidade
de S&o Paulo, Lorena, 2012.

The computational thermodynamic simulation and the databases designed for this
purpose are today one the most important tools to develop new nickel based
superalloys. The aim of this work was to check the reliability of a commercial
database, designed specifically for Ni-based superalloys. The experimental phase
diagram data of Inconel 713LC, such as, liquidus and solidus temperatures as well
as chemical phase compositions were compared with thermodynamic information
extracted from computational simulations. Samples of a commercial superalloy
Inconel 713LC were extracted from an ingot produced by Vacuum Induction
Melting (VIM) and heat treated under argon in quartz capsules at 600°C, 900 ‘C
and 1250°C for 10h, 24h, 50h, 100h, 250h, 500h, 1000h and 2000h, according to
the treatment temperature used, aiming at reaching the thermodynamic
equilibrium conditions. The as-cast and all heat-treated samples were
characterized by Scanning Electron Microscopy (SEM) and the chemical
compositions of the phases were measured via Energy Dispersive X-ray
Spectroscopy (EDS). Temperatures of phase transformations were determined by
Differential Thermal Analysis (DTA). Microhardness measurements were
performed to indirectly follow the microstructural evolution of gamma prime. The
Thermo-Calc® software and the TTNi8 database from Thermotech Ltd® were used
for thermodynamic calculations.

Keywords: nickel based superalloy, Inconel 713LC, computational thermodynamic,
phase diagram, Thermo-Calc, TTNi8, heat treatment.
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1. INTRODUCAO

Um dos grandes desafios para a humanidade € reduzir as emissdes de
gases geradores do efeito estufa. Devido a diversas discussfes e convencoes
internacionais (ECO-92, Rio de Janeiro - Brasil e as COP’s — Conference of the
Parties, Ultima ocorrida em 2010, Cancun - México) sobre as mudancas climéticas
mundiais deu-se origem ao Protocolo de Kyoto, em 1997 no Japéao, onde diversos
paises concordaram em minimizar as emissfes dos gases do efeito estufa até o
ano de 2012, principalmente reduzir as taxas de emissdo de CO, (di6xido de
carbono) (GREENPEACE, 2000).

Dentre os maiores emissores mundiais de CO;, encontram-se as
empresas de geracdo de energia elétrica, através da queima de combustiveis
fésseis como carvao vegetal, gas natural e petréleo [Figura 1a] (HARADA, 2010)
e os transportes automotivos. Uma das formas encontradas para viabilizar a
reducdo da emissdo de gases causadores do efeito estufa, mas mantendo a
tecnologia atual, € aumentar o rendimento das maquinas térmicas que utilizam
combustiveis fosseis e operam a elevadas temperaturas [Figura 1b].

Verifica-se pela Figura 1b que um aumento em mais de 500°C na
temperatura de processo de geracao de energia ira solicitar aproximadamente
200°C no aumento da temperatura de trabalho da palheta da turbina e com isso a
eficiéncia no processo serd aumentada em quase 15%. Outra vantagem,
proveniente do aumento do rendimento, € um menor custo do processo devido a
menor utilizacdo de combustiveis pois, na maioria dessas empresas, 0 custo do
combustivel utilizado representa mais de 50% no custo da producdo (MEETHAM,
1991).
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Figura 1 — (a) Emissdo de CO, por fontes geradoras de energia elétrica; (b)
Relacdo entre a temperatura suportada por uma turbina de superliga e a
eficiéncia na geracao de energia elétrica. Adaptado de (HARADA, 2010).

Podemos citar como exemplos de maquinas térmicas modernas as
turbinas aeronduticas, turbinas para geracédo de energia elétrica e rotores para

automoveis em geral [Figura 2].

Turbina  Turbina

de alta de baixa
Combustor pressdo Presséo
Compressores (HPT) (LPT)

Admissdo

(a) (b)

Figura 2 — (a) llustracdo da turbina aeronautica GE 90-115B mostrando 0s
varios componentes, adaptado de (ZHAO; WESTBROOK, 2003); (b) Foto de
um rotor automotivo (BALDAN, 2009).

A eficiéencia dessas maquinas esta ligada diretamente ao rendimento
térmico que se pode extrair em seu ciclo termodindmico (REED, 2006). Isso na
pratica implica diretamente no aumento da temperatura de trabalho dessas

maquinas térmicas.
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Para suportar temperaturas elevadas durante longos tempos de servigo
(100.000 horas equivalentes de operacao, do inglés EOH (MEETHAM, 1991,
LIPIAK et al., 2006) se faz necessario o aprimoramento dos materiais atualmente
disponiveis ou o desenvolvimento de novos materiais. Atualmente nas regiées de
altas pressfes e temperaturas das turbinas a gas ou aeronduticas sao utilizadas
como substrato as superligas a base de niquel. Porém outros materiais estdo em
pesquisa/desenvolvimento para que se alcancem temperaturas ainda mais
elevadas como superliga a base de niquel com endurecimento por dispersao
oxida (ODS — Oxide Dispersion-Strengthened), cerdmicas monoliticas refratérias,
metais refratdrios com precipitacdo de fases intermetélicas (sistemas Metal
refratario-Silicio e Metal refratario-Silicio-Boro) e materiais a base de platina ou
elementos do mesmo grupo (PMG — Platina Metal Group) (ZHAO; WESTBROOK,
2003; HARADA, 2003).

Durante o tempo de vida desses materiais e devido a elevada cinética
proporcionada pelas altas temperaturas de trabalho e demais esforcos aos quais
o material € submetido, estes tendem a atingir o estado de equilibrio
termodinamico. Portanto, conhecendo as relacdes de equilibrio entre as fases
presentes nesses materiais, podemos inferir sobre suas propriedades mecanicas
a longo prazo evitando, assim, falhas catastroficas.

Devido ao elevado grau de complexidade desses materiais e a
necessidade de obtencao de resultados cada vez mais rapidos e confiaveis para a
elaboracdo e producdo das ligas, utiliza-se de diversos softwares de simulacao
computacional que podem gerar varios dados, dentre estes os de equilibrio
termodinamico. A confiabilidade dos resultados das simula¢cdes computacionais
depende da base de dados que os softwares utilizam. Essas bases de dados
contém diversas informacbes sobre o sistema em estudo (informacbes
cristalograficas, quimica, fisico-quimicas, etc.), reduzidos na forma de coeficientes
de equacbes matematicas que os softwares interpretam e calculam para os casos
especificos em estudo.

A base de dados para superligas de niquel utilizada no presente trabalho
comecou a ser desenvolvida a partir de meados de 1992, em um programa de
parceria entre a as empresas Rolls-Royce e Thermotech Ltd. Essa base foi
validada utilizando vérias superligas, que sdo apresentadas na Tabela 1
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(SAUNDERS, 1996). Mesmo apresentando uma boa precisdo dos dados de
equilibrio das ligas da Tabela 1, faz-se necessario validar a base de dados para
outras ligas, principalmente devido a dificuldade encontrada na estimativa da
temperatura solvus das fases TCP (do inglés Topologically Close Packed) que,
guase sempre, sdo dentrimentais as propriedades mecanicas dessas ligas e, por
isso, devem ser evitadas (ZHAO; HENRY, 2002).

Tabela 1 — Ligas utilizadas na validacao da base de dados de superligas a base
de niquel (SAUNDERS, 1996).

Inconel 700 Nimonic 263 MAR-M247
Nimonic 115 EPK 55 PWA 1480
René 41 EPK 57 IN738LC
Udimet 500 Udimet 520 SRR 99
Udimet 700 CMSX-2 AF2 IDA

Waspaloy IN939 AP1
Nimonic 80A IN 100 APKG6
Nimonic 81 Udimet 710 CHB88-A
Nimonic 90 MXON Udimet 720
Nimonic 105 B1900 MC2
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2. OBJETIVOS

O objetivo do presente trabalho € avaliar a evolugdo microestrutural da
superliga a base de niquel Inconel 713LC em diversas temperaturas e tempos de
tratamento térmico.

Com o desenvolvimento deste trabalho, seréo geradas informacdes de
caracteristicas microestruturais da liga Inconel 713LC submetida a tratamentos
térmicos de longa duracéo (até 2000 horas).

Comparando os resultados experimentais deste trabalho com aqueles
obtidos através de célculos termodinamicos, sera verificada a aplicabilidade da
base de dados comercial TTNi8 para previsdo de caracteristicas microestruturais

de superliga Inconel 713LC.
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3. REVISAO BIBLIOGRAFICA

3.1. Superligas

O inicio do desenvolvimento das ligas a base de niquel comeca em 1906
e é atribuido a Amborose Monnel ao receber a patente pela criacdo da liga cobre-
niquel, conhecida como Monel®. O invento das turbinas a gas durante os anos da
Segunda Guerra Mundial solicitou materiais mais duraveis capazes de resistir a
altas temperaturas de servico (PATEL, 2006).

O termo Superliga foi utilizado primeiramente apds a Segunda Guerra
Mundial para designar varios materiais estruturais que exibiam alta performance
em temperaturas de servico acima de 650 C (BOWMAN, sem data).

As superligas constituem uma classe de materiais que foram
desenvolvidos com o intuito de atender condi¢des extremas em servico, tais como
resisténcia mecanica a quente, corrosdo e oxidacado a quente, fluéncia, fadiga
térmica, etc., com aplicacdo voltada primariamente para a area de propulsdo de
foguetes, turbinas aeronauticas e a gas. Suas aplicacbes tornaram-se mais
abrangentes com o passar dos anos, sendo que hoje em dia essas ligas sao
utilizadas em diversas outras finalidades como componentes automotivos (rotores
de automéveis e valvulas de exaustdo), componentes para industrias quimicas e
petroquimicas (bombas e revestimentos de tubos), sistemas nucleares (molas),
moldes de fundicéo (ferramentas para trabalho a quente), etc. (BALDAN, 2009).

Como citado, as superligas ainda tem sua maior aplicagdo em turbinas
aeronauticas, bem como para as de geracao de energia elétrica (FRANK, 2005).
O funcionamento das turbinas a gas é normalmente associado ao Ciclo de
Brayton por ser um ciclo termodinamico de combustao interna e que apresenta 0s
seguintes elementos: combustor, camara de combustdo e turbina [Figura 3]
(SOARES, 2007).
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Figura 3 — Representacdo esquematica do ciclo de Brayton (SOARES, 2007).
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Figura 4 — (a) — Diagrama presséao versus volume especifico e (b) Temperatura
versus entropia no ciclo de Brayton demonstrando o trabalho total (W) gerado,
o trabalho do compressor (CW), o trabalho da turbina (TW) e o trabalho util
(UW). Adaptado de (SOARES, 2007).

No ciclo Brayton [Figura 4a e b] o ar € admitido e comprimido de forma
adiabética (1 e 2), gerando, dessa forma, um aumento na temperatura do ar antes
deste entrar na camara de combustéo; no queimador (2 e 3) o ar é misturado com
o elemento combustivel (querosene aeronautico, 6leo diesel, gas natural, etc.
(WIKIPEDIA, 2010) e é queimado a pressao constante fazendo com que o0 gas se
expanda. Os gases aquecidos passam pela turbina (3 e 4) e a movimentam
transformando a energia proveniente da expansdo dos gases em energia
mecanica. Como turbina e compressor sdo montados em cima do mesmo eixo
[Figura 5] entdo, parte da energia mecanica (TW — Turbine Work) € transferida
para movimentar o compressor (CW — Compressor Work). A energia que nao foi
utilizada é transformada em trabalho uatil (UW — Useful Work). Na maioria das
turbinas aeronauticas os gases quentes de saida ainda geram parte da propulsao
de empuxo da aeronave (SOARES, 2007).
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Figura 5 — Esquema de montagem dos componentes em uma turbina (SOARES,
2007).

O rendimento do ciclo de Brayton é dado pela equacao abaixo:

n=1--= equacao (1) (SOARES, 2007) onde,

T3 é a temperatura de entrada na turbina e

T, é atemperatura de saida da turbina.

Podemos verificar que o rendimento depende da diferenca de
temperatura antes e depois da turbina. Portanto, para aumentar o rendimento
neste ciclo temos que necessariamente aumentar a temperatura na saida da
camara de combustéo (T3), o que implica diretamente no aumento da temperatura
de trabalho da turbina (SOARES, 2007), necessitando assim de materiais que
suportem temperatura mais elevadas por longos tempos de exposicdo, como as
superligas a base de niquel.

Comercialmente as superligas sdo classificadas de diversas formas:

e pelo elemento quimico majoritario tais como, superligas ferro-niquel,
cobalto e a base de niquel;

e através do tipo de processamento utilizado na fabricagdo do componente:
trabalhaveis e fundidas (utiizadas com ou sem tratamento térmico de
envelhecimento, mas logo apds o vazamento em molde na sua forma final)
e alguns casos por metalurgia do po;

e pelo tipo da microestrutura final obtida apds vazamento: policristalina

(equiaxial ou solidificada direcionalmente) e monocristalina [Figura 6].
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(a) (b) (€)
Figura 6 — Estrutura de uma palheta de superliga a base de niquel (a)
policristalina com grdos equiaxiais; (b) graos colunares devido a solidificacao
direcional e (c) uma palheta monocristalina. Adaptado de (D'OLIVEIRA, sem
data).

Dentre os materiais metéalicos atualmente manufaturados pelo homem, as
superligas a base de niquel compreendem um dos mais elaborados e
“engenheirados” (REED, 2006) atualmente ja criados. Para resistir e garantir as
propriedades mecanicas a elevadas temperaturas as superligas necessitam que
suas microestruturas sejam estaveis e que as influéncias de agentes externos
sejam minimizadas.

Esses materiais possuem em meédia dez elementos quimicos diferentes
adicionados propositadamente (ZHAO; WESTBROOK, 2003), cada um com uma
funcdo especifica, com a finalidade de otimizar as propriedades da liga no
ambiente de trabalho e condi¢des de servigo impostas. Dessa forma os elementos
mais comuns encontrados nas superligas a base de niquel sdo: niquel (Ni),
aluminio (Al), titanio (Ti), cromo (Cr), ferro (Fe), cobalto (Co), molibdénio (Mo),
tungsténio (W), nidbio (Nb), tantalo (Ta), zircbnio (Zr), rénio (Re), ruténio (Ru),
hafnio (Hf), itrio (Y), carbono (C) e boro (B) (REED, 2006; BADESHIA, sem data).

Os elementos adicionados possuem diversas funcdées nas superligas
como € o caso do Al que, além de ser o principal formador da fase endurecedora
por solucdo solida conjuntamente com o niquel, ajuda na formacdo de uma
camada oxida protetora contra oxidacdo e corrosdo. O cromo e o itrio também

influenciam na formacéo dessa camada (BADESHIA, sem data).
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Apesar da grande quantidade de elementos quimicos adicionados as
superligas de niquel apresentam microestruturas formadas basicamente por duas
fases: a fase matriz, denominada gama (y), composta por uma solugéo sélida a
base de niquel e, a fase endurecedora chamada de gama linha (y’), de
estequiometria AsB e com composicao principal NisAl [Figura 7a].

Nos materiais policristalinos pode-se encontrar outros microconstituintes
como carbetos e boretos [Figura 7b] que apresentam a funcdo principal de
aumentar a resisténcia dos contornos de gréo diminuindo o mecanismo de falha
por fluéncia devido aos deslizamentos de contornos de graos (REED, 2006) e, em
alguns casos, aumentar a resisténcia da matriz atuando como particula
endurecedora, como é o0 caso do precipitado nanométrico do carbeto M,3Cs
(WANG; ZHANG; LOU, 2009).

Figura 7 — (a) Microestrutura tipica de uma superliga a base de niquel (fase
clara: y; fase escura: y’) (BOWMAN, sem data); (b) Exemplo de um carbeto
MC; (c) Precipitacéo do carbeto M,3Cs no contorno de grao (REED, 2006).

Mecanicamente, ao compararmos as superligas a base de niquel com
outras ligas notamos um comportamento diferente, pois a maioria das ligas perde
resisténcia mecanica a elevadas temperaturas, enquanto as superligas mantém a
sua resisténcia ou podem sofrer um aumento, até um ponto onde ela diminui
rapidamente, como pode ser verificado no grafico esqueméatico de comparacao
entre varias ligas [Figura 8].
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Figura 8 — Resisténcia especifica versus temperatura para diversas ligas
metalicas. Adaptado de (D'OLIVEIRA, sem data).

Esse comportamento andmalo ocorre devido a dois mecanismos de
aumento de resisténcia que atuam concomitantemente nas superligas: o
endurecimento da fase y por solugao solida e a precipitagdo controlada de uma
fase secundaria, de alto ordenamento e coerente com a matriz, a fase y’ [Figura 9]
(DURAND-CHARRE, 1997; REED, 2006).
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Figura 9 — Variacdo da tensédo de escoamento em funcdo da temperatura de
acordo com a porcentagem da fase y’ na matriz. Adaptado de (REED, 2006).

Nota-se nesta figura que se pode encontrar um ponto 6timo entre a

resisténcia mecanica e a temperatura de trabalho de uma superliga determinado
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pela quantidade de fase y’ precipitada, porém, deve-se levar em consideracdo
outros fatores como morfologia, tamanho, etc.

A fase gama (y) € constituida por uma solucédo sdlida rica em niquel, com
estrutura Cubica de Face Centrada (CFC), possuindo uma grande solubilidade de
varios elementos em sua estrutura cristalina de forma substitucional e intersticial
(DURAND-CHARRE, 1997; REED, 2006). O endurecimento da fase por solucdo
sélida deve-se a adicédo de varios elementos como Cr, V, Co, Hf, Ru, Re, Fe, Mo e
W, que apresentam raio atbmico semelhante ao do niquel [Figura 10], que atuam
distorcendo a rede cristalina em baixas temperaturas, dificultando a mobilidade
das discordancias. A elevadas temperaturas, os elementos adicionados que
possuem alto ponto de fusdo, ajudam a reduzir a difusividade no material e
competem com o aumento do niumero de sistemas de deslizamento que, quando
ativados na estrutura CFC favorecem a transposicao das discordancias pelas
‘barreiras atdbmicas” através dos mecanismos de escalagem e deslizamento
cruzado (REED, 2006).

2 3
B ( “@(
Diferenca percentual no diametro
+6 atémico do niquel
Al Ny
7.66| IVB VB ViB VIIB = ; viiiB >
+9 +5 +3 +3 +1 0
Ti \" Cr Fe Co Ni
6.66 5.66 4.66 2.22 1.71 0.66
+45 +28) +18 +12 +3
Y @_ Nb Mo Ru
5.66 4.66 2.66
+27 +18 +13 +10 +1
Hf Ta w Re Ir
5.66 4.66 3.66 1.66
Elementos Elementos Elementos participantes

participantes de y participantes de y’ do contorno de grao

Figura 10 — Elementos importantes na constituicdo de uma superliga a base de
niquel e sua posicao relativa na tabela periodica. Adaptado de (REED, 2006).

A fase gama linha (y’) é uma fase intermetalica composta basicamente
por niquel e aluminio, na proporcéo estequiométrica NizAl. Sua estrutura cristalina
CFC é do tipo L1,, onde os atomos de aluminio se encontram dispostos nos
vértices do cubo e os atomos de niquel nas faces proporcionando alta ordenacao
(SAUTHOFF, 1995; REED, 2006). Este estado de ordenacgéo pode ser observado
a temperaturas muito préximas de seu ponto de fusdo (1140°C), o que confere
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excelente estabilidade e confiabilidade para emprego desta fase em condi¢des
extremas.

A Figura 10 mostra que outros elementos podem estar presentes nesta
fase substituindo parcialmente ou totalmente o aluminio, como o Ti, Nb e Ta. Essa
substituicdo gera distorcdo e alteragdo nos parametros de rede como € ilustrado
na [Figura 11].

NizAl

Figura 11 — Representacao das redes cristalograficas e dos planos compactos
numa estrutura comum A3zB (DURAND-CHARRE, 1997).

A fase metaestavel Niz(Nb, Ta, V) é também conhecida como gama duas
linhas (y”) (do inglés gama double-prime), possui estrutura cristalina DOy,
Também atua como fase endurecedora por precipitagdo controlada. Sua
metaestabilidade deve-se a transformagao para a fase ortorrdbmbica © acima de
650°C. Normalmente esta fase € encontrada nas superligas trabalhaveis como a
INCONEL 718 e 706 (REED, 2006).

A fase y’ pura é uma fase intermetadlica, fragil e que pode ser facilmente
cisalhada em baixas temperaturas por interacées entre superdiscordancias e
falhas de empilhamentos. Sua resisténcia mecéanica aumenta em altas
temperaturas (700 a 750°C), devido a formac&do e interacdo entre defeitos
cristalinos (DURAND-CHARRE, 1997; REED, 2006).

Para entendermos o0 mecanismo complexo de endurecimento por

precipitacdo de y’, temos que levar em consideragdo importantes fatores como
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tamanho, o espacamento das particulas e a fragdo volumétrica precipitada desta
fase (COSTA, 2009).

Em materiais bifasicos ou numa superliga, para que as discordancias
cisalhem os precipitados da fase y’ inicialmente é necessario a geracdo de falhas
de empilhamento ou contornos de antifase, o que requer a geracdo de uma
guantidade de energia consideravel; somente desta forma as discordancias
presentes na matriz podem penetrar as particulas cisalhando-as. Assim, a
interface matriz/precipitado tem uma funcdo importante: em grandes fracdes
volumétricas e precipitados finos, a energia disponivel no sistema é insuficiente
para produzir o cisalhamento das particulas através da movimentacdo das
discordancias devido ao grande numero de interfaces (pontos de retencéo),
favorecendo o deslocamento das discordancias pelos canais de y. Quando o
espacamento entre precipitados é grande e os precipitados sdo grosseiros (fracéo
volumétrica menor), o numero de interfaces diminui e a quantidade de
discordancias acumuladas aumenta, gerando tensao suficiente para cisalhar as
particulas. A resisténcia ao cisalhamento de y’ também é dependente de sua
composicdo, um dos fatores importantes para a otimizacdo do material.
(DURAND-CHARRE, 1997; COSTA, 2009).

Durante o tempo de servico, as microestruturas das superligas sofrem
modificacdes, principalmente correlacionadas com a mudanca na morfologia das
particulas e fases. A fase y’, inicialmente cuboidal ou esférica, tende a se agrupar
formando cadeias ou blocos de dez particulas, distribuidas de forma quase
uniforme, que posteriormente coalescem [Figura 12].
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Figura 12 - llustracdo esquemética da evolugdao da morfologia da fase vy’
Adaptado de (GROSDIDIER; HAZOTTE; SIMON, 1998).

Entretanto, a pequena anisotropia interna tende a orientar essa
coalescéncia gerando uma morfologia local de estrutura tipo “rafting”, conforme
apresentada na Figura 13 (DURAND-CHARRE, 1997).

ool | Bl -
i T

Figura 13 — llustracdo esquematica da formagdo das placas de y'. a)
Alinhamento das particulas de y’ para diminuir a tensdo de “misfit”, seguido
pela coalescéncia para reduzir a area interfacial. Esse rearranjo certamente
alarga os corredores na matriz, facilitando a movimentacdo das discordancias.
b) Continuacdo da coalescéncia e formacdo de uma rede interfacial de
discordancias. c) Coalescéncia final e completa perda de coeréncia (DURAND-
CHARRE, 1997).
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O mecanismo que descreve o comportamento para a formacao dessa
estrutura tipo “rafting” € de grande complexidade e pode envolver fatores como:
gradiente residual do potencial quimico e, campos de tensdes internas residuais
associados com as pequenas variagfes dos parametros de rede na escala
dendritica (DURAND-CHARRE, 1997), considerando que o material ndo esta sob
a aplicacdo de forcas externas. A [Figura 14] ilustra como esses parametros
afetam a microestrutura de acordo com as zonas formadas na solidificacdo do
material.

Nas superligas solidificadas de modo convencional ou via solidificagao
direcional, sdo adicionados outros elementos de liga, como metais refratarios,
carbono e/ou boro para a formacdo de carbetos e/ou boretos que apresentam
como fungé@o principal o aumento da vida em fluéncia do material, devido a
precipitacdo desses microconstituintes nos contornos de gréo.

Os tipos de carbetos mais comumente encontrados nas superligas sao os
MC, MgC, M;C3 e M23Cs €, boreto o M3B,, onde o M representa um metal refratario
(REED, 2008).

Em altas temperaturas o carbono se combina com ni6bio, tantalo, titanio e
hafnio para a formacdo do MC (onde M representa um ou mais dos metais
citados), que se apresenta normalmente na forma de blocos [Figura 7b] (LVOV;
LEVIT; KAUFMAN, 2004). Esse carbeto primario apresenta grande variagdo na
sua composicao e morfologia, ainda podendo solubilizar cromo, molibdénio e
tungsténio. No lugar dos atomos de carbono podemos encontrar outros nao-
metais como boro, nitrogénio e oxigénio. O carbeto precipita a altas temperaturas,
desde a fase liquida, e é geralmente encontrado na regido interdendritica (REED,
2006; ZHAO et al., 2008).
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brago dendritico secundario / zona interdendritica

nucleo dendritico —— brago dendritico secundario\\

Figura 14 — Microestrutura da superliga AM1 as-cast tratada termicamente por
1500 horas a 1100 °C sem aplicagdo de carga. a) zona interdendritica; b) e d)
bragos dendriticos secundarios; ¢) nacleo dendritico. Adaptado de (DURAND-
CHARRE, 1997).

O MgeC e 0 My3C¢ sao carbetos principalmente constituidos por atomos de
carbono e de cromo, molibdénio e/ou tungsténio (REED, 2006). O MgC € um
carbeto de carater transiente e se forma na dissolucao do carbeto primario para a
formacdo do M,3Ces. Apresenta uma concentracdo de molibdénio muito elevada
diferentemente do M,3Cs que possui o cromo como principal constituinte [Figura
15] (ZHAO et al., 2008).



40

2 “ 6 8 10
Energia (keV)

0L~ T T T T T T T T T
2 4 6 8 10
Energia (keV)

Figura 15 — Micrografia de elétrons retroespalhados da decomposi¢do do
carbeto MC apds envelhecimento a 900°C a 2000h mostrando as regides A
referente ao MgC, B referente ao M,3Cs e C MC e as analises quimicas por
EDS. Adaptado de (ZHAO et al., 2008).

O carbeto M»3Cg € normalmente encontrado na forma de correntes nas
regides dos contornos de graos devido a grande difusividade encontrada nessa
regido [Figura 7c]. Sua formagé&o normalmente € atribuida ao produto da reacgéo
entre o carbono proveniente da decomposicéo do carbeto primario MC com a fase
matriz y, tendo como produto remanescente y’ em volta do carbeto MC, como
comumente reportado na literatura (equacéo 2) (LVOV; LEVIT; KAUFMAN, 2004;
REED, 2006).

MC+y o MysCo + 7' equacdo (2) (LVOV: LEVIT; KAUFMAN,
2004; REED, 2006);

Lvov, Levit e Kaufman (2004) observaram que certas superligas na
regidao onde deveria formar a fase y’, existe uma elevada concentragao de Ni, Ti e
Ta, arranjados de forma hexagonal e na estequiometria Ni3(Ti,Ta) caracterizando
a formacdo da fase TCP n, propondo, portanto, uma nova reagdo de
decomposicdo do carbeto MC e formagdo de My3Cs como demonstrada na
equacao 3. Zhao et al. (2008) tentaram reproduzir a formacdo desse
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microconstituinte porém ndo obtiveram sucesso e atribuiram essa dificuldade na

formacao de pela adi¢éo de boro.

MC +7y & MysCs + 1 equacdo (3) (LVOV; LEVIT; KAUFMAN,
2004; REED, 2006).

A decomposicdo do carbeto MC observada ocorre a partir da borda
progredindo para o centro formando filmes, com diferentes composi¢cdes em torno
do carbeto. A primeira camada formada e a mais externa serdo da fase y. A
medida que esta camada se desenvolve, forma-se em torno do carbeto MC a
camada de MgC e a por ultimo ir4 se formar o M»3Cs. De acordo com simulagfes
computacionais de Campbell, Boetinger e Kattner (2002), o coeficiente de difusdo
do cromo é maior do que do molibdénio, favorecendo a formacéo e concentracao
do My:Cs nas bordas e periferias da fase y’, ao contrario do MgC que cresce em
torno do nucleo [Figura 15] (ZHAO et al., 2008).

O excesso na adi¢cdo de muitos elementos refratarios, com a finalidade de
promover o aumento da temperatura solvus de y’, favorece a precipitacdo de
fases geralmente indesejaveis, as TCP (do inglés, Topologically Close-Packed)
pois, devido as suas caracteristicas microestruturais, estas se apresentam
normalmente deletérias as propriedades mecéanicas das superligas (DURAND-
CHARRE, 1997; REED, 20086).

As fases TCP apresentam elevado e uniforme empacotamento atémico,
ligacbes direcionais e ndo-metalicas, estruturas cristalinas de alta complexidade
geralmente formada por camadas compostas por hexagonos, pentagonos e
triangulos empilhados num numero limitado de poliedros. Sua estequiometria é do
tipo ABy, onde A e B sdo metais de transi¢cdo que apresentam grande diferenga
de eletronegatividade e, x e y variam de acordo com a fase TCP.

A diferenca de eletronegatividade entre os atomos presentes nesta fase €
gue proporciona a sua estabilidade. Algumas das fases TCP normalmente
encontradas nas ligas séo: 4, o, P e R (REED, 2006).

A fase P € normalmente encontrada na estequiometria AgB; de estrutura
romboédrica e arranjo atdmico de 13 atomos por célula unitaria e, como exemplo,

podemos citar WgMo7 ou CrgMo;. A fase o € baseada na estequiometria A,B e
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possui uma célula unitdria que apresenta geralmente 30 atomos por célula
unitaria e alguns exemplos sdo CroRu e CrgCo3z9. As fases P e R apresentam
maior complexidade e podem exibir mais de 50 atomos por célula unitaria (REED,
2006).

Deve-se salientar que essas fases podem apresentar composicoes
diferentes das citadas e que suas variagdes composicionais podem ser muito
amplas (REED, 2006). Outro ponto importante é que essas fases apresentam
uma grande demora em sua precipitacdo e por isso a quantidade de dados
encontrados na literatura é escasso, principalmente relativos a temperatura
solvus. A falta de dados conclusivos deve-se a grande quantidade de
experimentos e 0s longos tempos de tratamentos térmicos que sdo necessarios
para sua verificacdo (ZHAO; HENRY, 2002).

A lentiddo na precipitacdo das fases TCP dificulta a observacgao
microestrutural das mesmas. Geralmente precipitam nos contornos de gréos, na
forma de agulhas ou placas e em regifes ricas dos seus elementos formadores
[Figura 16] (DURAND-CHARRE, 1997).

Figura 16 — Micrografias mostrando as diferentes morfologias de precipitacéo
da fase y: (a) na matriz y/y’; (b) numa malha apds extragdo de precipitados.
Adaptado de (DURAND-CHARRE, 1997).

Podemos encontrar na literatura mais dados referentes a fase ¢ e uma
quantidade menor para as fases y, P e Laves 0 que reduz a capacidade de uma

boa previsdo com simulacdes termodinamicas (ZHAO; HENRY, 2002).
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Ao longo dos ultimos 50 anos, as superligas a base de niquel
apresentaram uma evolucao na sua capacidade térmica de mais de 400°C [Figura
17], onde essa capacidade é definida como a temperatura na qual uma liga rompe
por fluéncia apés 1000 horas de ensaio sob uma tensdo de 137 MPa (REED,
2006; HARADA, 2010).
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Figura 17 — Aumento da capacidade térmica das superligas a base de niquel
ao longo dos anos. Adaptado de (REED, 2006; HARADA, 2010).

Essa evolugdo foi possivel devido ao aumento na quantidade de
elementos refratarios na composi¢cdo da liga, como tungsténio, tantalo, rénio e,
nas superligas em desenvolvimento, devido a adicdo do elemento ruténio [Figura
18]. Essa evolucdo também estad relacionada ao avango nos processos de
producdo dos componentes partindo da solidificacdo convencional para a
solidificacdo direcional, onde o0s contornos dos grédos estdo alinhados
paralelamente com o eixo de tensdo, até a eliminacdo total dos contornos pela

técnica de crescimento de soélidos monocristalinos.
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Figura 18 — Aumento da temperatura nas superligas monocristalinas com a
adicao de Re e Ru. Adaptado de (HARADA, 2010).

A fim de continuar o aprimoramento dessa classe de ligas, pesquisadores
tém lancado méao cada vez mais frequentemente de métodos computacionais que
simulam desde as estabilidades das estruturas cristalinas, passando pelas
simulagbes computacionais de equilibrio até as simulacbes de processos,
reduzindo, dessa forma, o tempo e 0s custos nos processos de desenvolvimento
(SPENCER, 2007).

Pode-se dizer que uns dos principais objetivos da utilizacdo de métodos
computacionais sdo para otimizar as composi¢des quimicas, producdo e
processamento de forma a evitar o aparecimento das fases TCP ao longo da vida
em servico do material (ZHAO; HENRY, 2002; ZHAO et al., 2008).

A simulacdo termodindmica computacional hoje representa uma das
ferramentas mais importantes para o aprimoramento e desenvolvimento de novos
materiais. Um dos softwares comerciais mais utilizados para este propdésito € o
Thermo-Calc (SUNDMAN; ANDERSON; JANSSON, 1985), que é baseado no
método CALPHAD (acrébnimo de CALculation PHAse Diagram) (SAUNDERS;
MIODOWNIK, 1998). Este método baseia-se na minimizacdo da energia livre de
Gibbs de um sistema para condi¢bes termodinamicas bem definidas tais como

composicdo quimica, pressao, temperatura, nimero de moles, etc.
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O método CALPHAD é s6 uma forma de resolucdo das equacbes que
descrevem o comportamento das fases em funcdo da temperatura, pressao e
composicdo do sistema. Para obtermos algum resultado é necessario que as
informacdes sobre o sistema em estudo estejam disponiveis. A compilacdo desse
conhecimento se da através de uma base de dados que pode ser considerada
basicamente como um conjunto organizado de diversas informag¢des quimicas,
fisico-quimicas e cristalograficas sobre as mais diversas fases, componentes e
elementos quimicos e suas interacbes num sistema especifico, que estdo
descritas na forma de modelos matematicos. Estes modelos quando resolvidos
nos retornam como resposta o arranjo das fases presentes, nas condicbes de
equilibrio termodinamico, compreendendo também informacdes como as
guantidades das fases e suas composicoes.

No presente trabalho, o método CALPHAD foi aplicado a superliga a base
de niquel Inconel 713LC. Esta liga comercial foi desenvolvida em 1965 e
normalmente sua criacdo é atribuida ao pesquisador Clarence Bieber (PATEL,
2006). Ela é uma liga de variacdo da superliga Inconel 713C (1956 — Clarence
Bieber) com uma modificacdo principal: apresenta um teor de carbono reduzido —
a Inconel 713C possui em sua composicdo cerca de 0,12% peso de carbono
enquanto a Inconel 713LC apresenta em média 0,05% em peso de carbono
(REED, 2006).

As ligas citadas séo fabricadas por fundicdo a vacuo pelo método VIM (do
inglés Vacuum Induction Melting) devido a grande quantidade de elementos
reativos com a atmosfera. S&o gerados cilindros ou barras que, posteriormente
sao refundidos e vazados nas suas formas finais, pelo método de VAR (Vacuum
Arc Remelting) (ZUPANIC et al., 2001; BALDAN, 2009; COSTA, 2009).

Apesar dos mais de 50 anos de desenvolvimento e comercializagcdo da
liga em estudo, os dados encontrados na literatura sdo escassos. Com essa
prerrogativa, e sabendo que a Inconel 713LC é uma evolucdo da Inconel 713C,
podemos assumir que suas propriedades fisico-quimicas, mecéanica e outros
comportamentos sao similares.

Azevedo, Moraes e Hippert Janior (2001) através de estudos para a
transferéncia de tecnologia para a fabricacdo das superligas a base de niquel,

obtiveram diversos dados de caracterizagdo mecanica utilizando a superliga
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Inconel 713C e que foram comparados aos padrdes internacionais. Alguns dos
dados experimentais apresentam desvios, porém os autores ndo dissertaram
sobre o0 assunto. Os dados experimentais e 0 padréo sédo apresentados na Tabela
2 e Tabela 3, sendo que os valores dos dados padrbes encontram-se entre

parénteses.

Tabela 2 — Ensaio de tracao realizado no IPT - Inconel 713C
(AZEVEDO; MORAES; HIPPERT JUNIOR, 2001)

Temperatura de Limite de escoamento  Limite de Resisténcia Alongamento
ensaio [MPa] [MPa] [%]
Ambiente 754 (>689) 801 (>738) 4,5 (>3,0)
650 °C 723 (>715) 776 (>870) 3,3 (>7,0)

Tabela 3 — Ensaio de fluéncia realizado no IPT - Inconel 713C
(AZEVEDO; MORAES; HIPPERT JUNIOR, 2001)

Condicdes de Tempo de ruptura Reducédo area Alongamento
ensaio [h] [%0] [%0]
152 MPa x 982°C 51,5 (>30) 29,6 (-) 19,8 (>3)
305 MPa x 815°C 798,6 (>800) 45(-) 4,8 (>3)

Em seus estudos de solidificagcdo direcional com a superliga Inconel 713C
Zupani¢ et al. (2001) utilizaram vérias técnicas de caracterizacdo como DTA
(Differential Thermal Analisys, ou Analise térmica Diferencial) para determinar e
analisar o caminho de solidificacdo, microscopia o6tica para verificar a morfologia
de precipitacdo das fases, microscopia eletrbnica em conjunto com a técnica de
EDS (Energy Dispersive Spectroscopy, ou Espectroscopia por Energia
Dispersiva) para avaliar a morfologia e a composicdo quimica elementar das
fases presentes e a composigao da liga, entre outras.

Utilizando o DTA, na taxa de aquecimento e resfriamento de 10°C/min,
Zupanic et al. (2001) encontraram na temperatura de 1270°C o que consideraram
o ponto de fuséo incipiente do material. A reagado de solidificagdo da matriz y foi
encontrada na temperatura de 1335°C. A Figura 19 apresenta a curva de analise

térmica e as reag0des atribuidas durante o resfriamento da liga.
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Figura 19 — Curva de Resfriamento de DTA da liga Inconel 713C (1400°C —
500°C, 10°C/min, atmosfera de Argonio) (ZUPANIC et al., 2001).

Zupani€ et al. (2001) sugerem que o pico 1 na Figura 19 esté relacionado
a formacdo do carbeto primario MC a partir da fase liquida (L — MC); logo apos
tem inicio, a 1355°C, a precipitagdo de y conjuntamente com o carbeto MC
através de uma reacdao eutética (L — MC + y), sendo relacionada ao pico 2; o pico
3 é referente a reagdo do eutético ternario L — MC + y + y’, gerando a
precipitacdo de y’ a partir do liquido.

Na regido 4, Zupanic et al. (2001) observaram a transformacéo no estado
sélido y em V', no intervalo de temperatura de 1135°C (solvus) a até
aproximadamente 700°C. A Figura 20 é relativa a micrografia da liga apos o
resfriamento no DTA.

Zupani¢ et al. (2001) consideraram que, em alguma temperatura
enquanto a fase liquida esta presente, forma-se o carbeto MgC de acordo com a
reacao L + y — MgC + vy [Figura 20b]. Foi observado também que a fase y’
precipitada abaixo de solvus apresenta-se na forma de cubos ocdocaédricos

[Figura 12] e os carbetos primarios MC na forma de blocos.
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Figura 20 — Microestrutura da amostra de DTA de Inconel 713C (500°C «»
1400°C, 10°C/min, argbnio) - (a) microscopia o6tica; (b) Microscopia eletrénica
(a menor seta indica a fase y’). Adaptado de (ZUPANIC et al., 2001).

A Inconel 713LC, bem como sua predecessora, apresentam uma
microestrutura bruta de fusdo composta basicamente pela fase matriz y, y’ como
fase precipitada e carbetos MC no interior e nos contornos dos graos [Figura 21]
(WEI et al., 2003). E utilizada na sua forma bruta apds fusdo e nio requer

nenhum tratamento térmico adicional (WEI et al., 2003).

LGS , g S H 910 um
Figura 21 — Microestrutura da Inconel 713LC bruta de fusdo com 150°C de
superaquecimento (WEI et al., 2003).

Estas superligas a base de niquel, Inconel 713C e Inconel 713LC, que
pertencem ao grupo das ligas fundidas, possuem ampla aplicacdo sendo
usualmente utilizadas na fabricacdo de laminas, palhetas e rotores de turbinas a
gas de alto ciclo de fadiga (STRINGER; WHITTLE; HUGES, 1977; ZUPANIC et
al., 2001; PETRENEC; OBRTLIK; POLAK, 2005; KUNZ; LUKAS; KONECNA,
2009; JULIS et al., 2010).



49

4. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL

Para compararmos os dados obtidos por simulacdo computacional e,
portanto, verificar a confiabilidade da base de dados € necessario que o sistema
em estudo esteja em equilibrio termodinamico.

As amostras foram tratadas termicamente e foram retiradas em diversos
tempos, compreendendo de 10 a 2000 horas. Avaliou-se essa evolugéo
microestrutural da superliga até a verificacdo de um possivel equilibrio
termodinamico, nas temperaturas de 600°C, 900°C e 1250°C, via microscopia
eletrdnica de varredura (MEV) e microanalise eletrbnica das fases presentes por
energia dispersiva (EDS).

Os resultados das amostras em equilibrio (50 horas para a amostra
tratada a 1250°C e 2000 horas para as demais amostras) foram comparados com
os célculos termodinamicos realizados utilizando uma base de dados comercial
especifica para ligas de niquel.

Foram realizados experimentos de analise térmica diferencial (DTA) para
as amostras brutas de fusdo e tratadas termicamente até a temperatura de
equilibrio para comparar as temperaturas das transformacdes microestruturais
(solvus, solidus, liquidus) da superliga e com as calculadas pelo software.

Medidas de microdureza foram realizadas nas amostras de em equilibrio
e bruta de fusdo para o acompanhamento da resisténcia mecanica do material ao

longo do tratamento térmico e comparacao com a literatura.

4.1. Corte e analises quimicas

As amostras foram extraidas de lingotes cedidos pela empresa
Acotécnica S. A. (Jandira/SP) que foram fundidos via VIM com a composi¢ao
qguimica nominal apresentada na Tabela 4. Os dados da analise quimica das
amostras foram coletados na propria empresa utilizando equipamentos de
absorcdo de infravermelho, para andlise de carbono, e fluorescéncia de raios X

para os demais elementos.
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Outros elementos como enxofre, cobre, manganés, etc., que estao
presentes como impurezas, também foram analisadas, porém n&o serdo
apresentados pois a base de dados a ser verificada ndo contém informacao sobre
0s mesmos. A concentracdo dos gases oxigénio e nitrogénio foram medidas, mas

nao serdo consideradas neste estudo devido a complexidade envolvida nos

calculos com a adi¢cdo de fases gasosas.

Tabela 4 — Composicéo quimica da superliga Inconel 713LC.

Elementos Ni Cr Al Mo Nb Ti Fe Zr Si © W B

% peso Bal. 12,63 579 4,192 197 0,726 0,704 0,0854 0,0598 0,08 0,0265 0,0107

Os lingotes da liga foram previamente cortados por eletro-erosdo gerando
barras com aproximadamente 5mm de aresta e 100mm de comprimento.
Posteriormente as barras foram cortadas em cubos com 5mm de aresta utilizando
uma maquina de corte semiautomatica (Isomet® 1000 ) e um disco do tipo cut-off
de alumina (Al,O3) [Figura 22].

Figura 22 — Equipamento para corte Isomet® 1000 da empresa Buehler;

4.2. Tratamentos Térmicos

As amostras que sofreram tratamentos térmicos foram encapsuladas, sob
atmosfera de argdnio, em tubos de quartzo de 10mm de diametro interno e 12mm

de diametro externo [Figura 23]. Foram realizadas de 3 a 5 purgas no interior de
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cada capsula antes de ser totalmente selada, visando retirar a maior quantidade
possivel de gases reativos (oxigénio e nitrogénio, principalmente) presentes no
invélucro para evitar a oxidacdo e reacdo dos mesmos com a superficie das
amostras (SAFARI; NATEGH; MCLEAN, 2006).

bl ] e &
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Figura 23 — Amostras para tratamento térmico encapsuladas em um tubo de
quartzo.

Os tratamentos térmicos foram realizados nas temperaturas de 600°C e
900°C em fornos resistivos tipo mufla da empresa Jung®, previamentes calibrados
com um termopar tipo K conectado em um multimetro. As amostras de 1250°C
foram tratadas em um forno resistivo tubular da LindBerg Blue. As amostras foram
retiradas em diversos tempos para verificar a evolucdo microestrutural da
superliga. Os tempos utilizados foram 10, 24, 50, 100, 250, 500, 1000 e 2000
horas para as amostras de 900°C; 1000 e 2000 horas para as amostras tratadas a
600°C e; 24 e 50 horas para as amostras de 1250°C.

Ao final do tempo de tratamento térmico todas as amostras foram
resfriadas bruscamente em agua que se apresentava na temperatura ambiente de

aproximadamente 28°C.

4.3. Preparagdo Metalografica

As amostras foram embutidas a quente em resina fendlica (baquelite),
lixadas utilizando lixas de carbeto de silicio com granulometrias de #220 (para
planificagédo), #320, #600, #3800, #1000 e #1200. Posteriormente foram polidas
com suspensdo diamantada de 3um, 1pm e suspensdo de silica coloidal com
0,02um. As mostras foram colocadas em cuba de ultrassom com agua destilada
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por 10 minutos para remover qualquer impureza remanescente da preparacao
metalogréfica.

As amostras foram atacadas com “Glicerrégia” (solugdo composta por 3
partes de HCI, 2 partes de Glicerol e 1 parte de HNO3) durante 70 segundos
(VOORT; MANILOVA; LUCAS, sem data).

4.4. Microscopia Eletrénica

As amostras foram analisadas via microscopia eletrénica de varredura no
modo de elétrons retroespalhados. As composicfes das fases presentes nas
microestruturas foram medidas por microanalise eletrbnica, utilizando energia
dispersiva (EDS). O equipamento utilizado foi um microscépio LEO modelo
1450VP [Figura 24]. As imagens foram adquiridas com resolucéo de 1024 x 768
pixels.

O modo retroespalhado foi utilizado para podermos diferenciar as fases
presentes por uma “diferenga composicional”. Basicamente, quanto maior for o
namero médio atbmico de uma fase ou regido maior sera a reflexdo eletrénica e,
portanto maior sera o brilho emitido por essa area podendo, dessa forma ser
definida como a tonalidade branca. O inverso é verdadeiro, e assim regiées com
grande quantidade de atomos “leves” tendem a ter tonalidades acinzentadas
podendo ter tonalidades proximas ao preto.

Todas as medidas de EDS foram realizadas ampliando a magnitude no
microscopio para garantir que o feixe de elétrons estivesse precisamente
posicionado na particula, minimizando dessa forma a influéncia da matriz. Outro
cuidado para minimizar esse efeito de matriz foi a escolha do tamanho da
particula, todas maiores que 2um (sensibilidade estimada da técnica para os

parametros utilizados).
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Figura 24 - Microscopio eletrénico de varredura (MEV) com EDS acoplado.

4.5. Analise Térmica Diferencial (DTA)

Analises térmicas diferenciais foram realizadas em um equipamento as
empresa Setaram Instrumentation, modelo LABSYS DTA/DSC [Figura 25],
utilizando um cadinho de alumina de 100 puL. As amostras com foram usinadas
com 3mm de diametro e cortadas com 3,3mm de altura [Figura 26], gerando uma
massa de aproximadamente 180mg, para se obter um melhor sinal térmico nas
transformacdes. Todos o0s experimentos foram realizados sob atmosfera de

Argbnio de alta pureza (99,999% de pureza).
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Figura 25 — (a) Equipamento de Analise térmica diferencial LABSYS DTA/DSC
da “Setaram Instrumentation”, (b) Detalhe do cadinho montado no
equipamento.

BN

Figura 26 — Cadinho de alumina e amostras utilizadas no equipamento de DTA.

O aparelho foi previamente calibrado com indio (In — 156,6°C), Estanho
(Sn — 231,9°C), Aluminio (Al — 660,3°C), Ouro (Au — 1064,2°C) e Niquel (Ni —
1445°C), todos de elevada pureza (99,999%). Esses elementos foram aquecidos
e resfriados em taxas de 5, 10 e 20°C/minuto e as temperaturas de fusdo foram
determinadas, gerando uma curva de calibragdo/ajuste para o equipamento de
analise.

Todas as amostras foram aquecidas da temperatura ambiente
(aproximadamente 25°C) até 1500°C e posteriormente resfriadas de acordo com
taxas especificas.

Andlise térmica diferencial foi realizada em trés diferentes taxas de
aguecimento e resfriamento (20, 10 e 5°C/min) para determinar qual a melhor
condicdo onde todos os eventos pudessem ser observados com bastante clareza
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e distingdo (separacdo dos picos). No aquecimento foi escolhida a rampa de
aguecimento de 5°C/min que nos permitiu distinguir 5 eventos diferentes. No
resfriamento escolheu-se a rampa de 20°C/min por apresentar 0s picos mais
intensos para 0s mesmos eventos e por simular uma condicdo mais proxima da
solidificagéo real da liga.

A amostra tratada termicamente de 600° e 900°C por 2000 horas e
1250°C por 50 horas foram aquecidas a 5°C/minuto e resfriada a 20°C/minuto.

Todos os dados foram analisadas/processados utilizando o software
Origin® versdo 7.0 da OriginLab Corporation. Os valores indicados nas tabelas

e/ou graficos séo referentes a temperatura de pico nos sinais térmicos.

4.6. Simulagdo Computacional

Os resultados termodinamicos utilizados para comparacdo com O0S
resultados experimentais foram calculados utilizando o software Thermo-Calc®,
versdo R, e a base de dados especifica para ligas de niquel TTNi8® da empresa
Thermotech Ltd. (SAUNDERS, 1996). Foram gerados gréaficos de fracdo molar de
fases versus temperatura, composicédo das fases presentes versus temperatura e
simulacdes de solidificacdo utilizando o modelo de Scheil-Gulliver (GULLIVER,
1922; SCHEIL, 1942).

4.7. Medidas de Microdureza

As amostras foram submetidas a medidas de microdureza no
microdurémetro Micromet 2004 da empresa Buehler [Figura 27]. A carga utilizada
para as medicbes foi de 300 kgf.,, aplicada durante 30 segundos. Foram
realizadas 15 medidas em posicOes aleatorias na amostra. Os dados gerados

foram tratados no software Origin®, versdo 7.0, da OriginLab Corporation.
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Figura 27 — Microdurémetro Buehler modelo Micromet 2004.
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5. RESULTADOS E DISCUSSAO

5.1 Liga no estado bruto de fusao

Todos os experimentos foram realizados a partir da superliga em seu
estado bruto de fusdo, com a finalidade de simular a condicdo mais comumente
encontrada no mercado para observar e compreender o comportamento da liga
durante o servico através da estrapolacéo dos resultados.

A Figura 28 apresenta a micrografias, em diversas ampliacdes, da
superliga em estudo, a Inconel 713LC.

A Figura 28a apresenta a microestrutura da liga como recebida em seu
estado bruto de fusdo em baixa ampliacdo. Verifica-se nesta micrografia a
segregacao tipica de diversas ligas metalicas que néo sofrem solubilizacdo e
homogeneizacéo, e devido as condi¢cdes de solidificacdo, apresentam dendritas
com ramificagbes primarias e secundarias. A diferenca de tonalidade deve-se a
orientacdo cristalografica e ndo a uma variacdo quimica/composicional do
material.

Na Figura 28b temos uma maior ampliacdo onde € possivel observar as
regides dendriticas e interdendriticas.

A regido dendritica (tonalidade escura) apresenta grande quantidade de
elementos que solubilizam e difundem rapidamente na matriz gama composta por
niquel em solucgéo solida.

A regido interdendritica, ultima regido a se solidificar, apresenta acimulo
dos elementos refratarios que, normalmente tém uma difusdo mais lenta se
comparada com aqueles que se apresentam na matriz. Nesta regidao formam-se
principalmente os carbetos e boretos. Sua tonalidade é mais clara do que na
regido dendritica por possuir maior quantidade de elementos refratarios que
aumentam o brilho observado nesta area, no MEV pelo modo de elétrons
retroespalhados, devido a elevada densidade eletronica destes elementos.
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Verificou-se uma distribuicdo homogenia dos carbetos e boretos primarios

em toda a extenséo e volume da liga, preferencialmente nos contornos de gréos,

conforme relatado por Wei et al., (2003) em seus experimentos.

~ | regido ||
| dendritica

3

Boretos _
L

Figura 28 — Micrografia de uma amostra no estado bruto de fusdo da liga
Inconel 713LC, em diferentes ampliacdes (a < b < c¢), mostrando as diferencas
microestruturais e seus constituintes.

Gerando um aumento maior, na [Figura 28c] observamos a microestrutura
classica de uma superliga bruta de fusdo com seus carbetos priméarios e boretos
(coloracao esbranquicada) na forma de blocos e uma grande area coberta pela
matriz gama (cinza claro) e as particulas endurecedoras gama-linha na forma

cuboidal (cinza escuro), conforme relatado em diversas literaturas para superligas
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policristalinas, como Durand-Charre (1997), Zupani¢ et al. (2001), Wei et al.
(2003), Reed (2006), Zhao et al. (2008), entre outros autores.

O brilho mais intenso apresentado pelos carbetos/boretos deve-se as
elevadas concentracdes de elementos refratarios encontrados na constituicdo
dos mesmos. As particulas da fase y’ sdo compostas majoritariamente por niquel
e aluminio e, portanto, em comparacao aos outros microconstituintes seu brilho é
mais atenuado, apresentando um tom de cinza proximo do preto. A fase gama,
por solubilizar diversos elementos em sua rede cristalina, possui uma somatoria
do seu numero atdmico médio maior do que a fase gama-linha e menor do que os
carbetos/boretos apresentando tonalidade cinza intermediério.

As fases presentes, suas composicfes e quantidades podem e foram
calculadas utilizando o Thermo-Calc. Para comparacdo com os dados
experimentais obtidos a partir da observagao da microestrutura da amostra bruta
de fusédo, a composicdo da liga foi simulada utilizando a metodologia Scheil-
Gulliver prevendo uma solidificacédo fora do equilibrio mais proxima das condi¢cdes

reais de trabalho e, portanto, da microestrutura de partida.

1360 | | | | | | | | |
1340 : 1318 °C
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~ 1300 1320 °C N
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Figura 29 — Diagrama temperatura versus fragao de fase solidificada resultante
da simulacédo termodinamica da solidificacdo da liga Inconel 713LC. A linha
preta e tracejada representa a solidificacdo em condi¢cdes de equilibrio
termodinamico. A linha colorida e cheia representa a simulagéo pelo método de
Scheil-Gulliver.
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A Figura 29 mostra dois caminhos de solidificacdo: equilibrio
termodinamico (linha preta tracejada) e fora do equilibrio (linha cheia colorida),
calculada pelo método de Scheil-Gulliver.

A solidificacdo comeca a partir da precipitacdo dos primeiros cristais de
solido formados a 1355°C (ponto 1). Os primeiros solidos formados sdo da fase
matriz y, que crescem na forma de ramos dendriticos devido as condi¢cdes de
solidificacdo impostas no processo de resfriamento. Essa estrutura solubiliza
diversos elementos, segregando os elementos refratarios para o liquido devido a
menor velocidade de difusdo apresentada por esses elementos, e também devido
a dificuldade de acomodacdo de elementos de grande raio atdmico na solucdo
sélida y.

A fracdo de gama cresce rapidamente durante um pequeno gradiente
térmico (linha 2 — vermelho) e, devido a segregacao, este processo da inicio a
formacao dos carbetos primérios do tipo MC a partir da temperatura de 1320°C. A
partir desta temperatura o liquido descreve uma curva descendente muito
acentuada indicando o inicio da solidificacdo da regido interdendritica (linha 3 —
verde); vemos que o gradiente de temperatura é bastante acentuado e, ao final
dessa etapa a T=1280°C, inicia-se a precipitacdo dos boretos de estrutura
tetragonal do tipo M3B, (linha 4 — azul), que consome o liquido saturado em
elementos refratarios ndo utilizados na formacéo dos carbetos.

Os carbetos e boretos tém sua formacdo favorecida e acentuada na
regido interdendritica pela formag¢do de nucleos heterogéneos nas dendritas ja
estaveis. A solidificacdo termina quando o liquido remanescente comeca formar a
fase gama-linha a partir da temperatura de 1190°C e finalizando proximo de
1960°C (linha 5 — laranja).

Na simulacdo de uma solidificacdo em equilibrio termodindmico (linha
preta tracejada na Figura 29) observa-se que a temperatura e a fracdo de solido
de formacao das fases séo diferentes das encontradas na simulagcéo de Scheil-
Gulliver: 1318°C para o inicio da formacédo de MC, 1299°C para a precipitagéo
inicial de M3B, e 1295°C para o término da solidificacdo. As fases presentes ao
final da solidificacdo em equilibrio apresentam uma variacdo com relacdo as
presentes ao término da simulacdo de Scheil-Gulliver, onde verificou-se a

formacao de y’ ao final da solidificagéo.
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A diferenca observada das fases presentes deve-se a teoria de Scheil-
Gulliver, consequentemente a simulagcédo de solidificacdo que utiliza este método.
No modelo de Scheil-Gulliver considera-se que a difusdo do soluto nas fases
sélidas precipitadas € nula, enquanto que no liquido é infinita, gerando uma
condicdo de supersaturacdo na frente de solidificacdo que atua como uma
segunda liga de composicéo diferente ao do solido formado. Desta forma, essa
nova composicdo faz com que um novo equilibrio termodindmico seja
estabelecido, ndo sendo mais o previsto pelo diagrama de equilibrio. Esse
equilibrio sera dado entre a frente de solubilizacéo e o liquido até a solidificacédo
total da liga (GULLIVER, 1922; SCHEIL, 1942).

Na pratica, o comportamento observado é semelhante ao mencionado
pela teoria de Scheil-Gulliver porém menos acentuado, onde os soélidos difundem
parte dos elementos que estdo na frente de solidificacdo, e o liquido possui uma
pequena dificuldade, mas existente, de solubilizacdo dos elementos segregados,
o que ira formar as regides intersticiais, regido que ird apresentar a fase liquida na
menor temperatura, antes de solidificar totalmente.

Pode-se dizer que, se desenhassemos uma linha de solidificacdo da
superliga em estudo no diagrama temperatura versus fracdo de fase solidificada
[Figura 29], esta linha teria o0 mesmo comportamento da simulagédo de Scheil-
Gulliver e estaria entre a simulacao de equilibrio e fora de equilibrio.

Imaginando a formacdo microestrutural desta superliga, a nucleacdo de
gama-linha ficaria exclusivamente na regido interdendritica e formada somente na
solidificacdo através do eutético ternério. Porém, ndo € isso que verifica-se
microestruturalmente.

A simulacdo de Scheil-Gulliver s6 é aplicada acima da temperatura
solidus de néo equilibrio, e portanto, ndo considera a precipitacdo e outras
transformacdes que podem ocorrer no estado solido, como é o caso da
precipitacdo homogénea das particulas y’, no estado sdlido, a partir da matriz y.

Observa-se a presencga de y' em todo o volume da liga na Figura 30, em
sua forma cuboidal como em uma microestrutura tipica de superliga [Figura 7]. A
precipitacdo na fase solida é relatada por diversos autores e a temperatura varia

de acordo com a composi¢ao quimica da superliga.
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Zupani¢ et al. (2001) relataram que a temperatura encontrada para o
inicio da transformagéo de y — y’, para a liga Inconel 713C, foi de 1135°C com
duracédo até os 700°C. O valor de inicio da reacdo encontrado experimentalmente
para a Inconel 713LC, na mesma taxa de solidificacéo utilizada pelo autor, € muito
semelhante sendo igual a 1130°C, como ser& apresentado na Figura 30 e Tabela
6. No ensaio experimental ndo foi possivel a determinacdo da temperatura final da

transformacao citada.

Carbetos/ |
Boretos

Inconel 713LC - AS CAST Signal A= QBSD WD = 10 mm
— Mag = 500X EHT = 20.00 kv LME-DEMAR-EEL-USP

Figura 30 — Microestrutura da amostra Inconel 713LC mostrando a precipitacao
de y’ em toda a extensdo da matriz y. Destaque para a formacédo de y’ na fase
liquida.

No destaque da Figura 30 ainda é possivel observar a formacao de gama-
linha a partir da fase liquida conforme reportado por Zupani¢ et al. (2001) na
superliga In713C, demonstrado a similaridade microestrutural da liga de estudo e
sua “liga-mae” [Figura 20].

A sequéncia de solidificacdo simulada é condizente com a analise térmica
diferencial da superliga em estudo [Figura 31] e como ja citado com a

microestrutura formada, apresentada na [Figura 30].
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Curva de Resfriamento - Inconel 713LC

Exotérmico
Fluxo de Calor (uV)

Endotérmico

----20°Cimim
------- 10°C/mim
—— 5°Cimim

T T T T T T 1
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500
Temperatura (°C)

Figura 31 — Curvas de andlise térmica diferencial da amostra bruta de fusédo em
diferentes taxas de resfriamento: linha vermelha tracejada 20°C/min; linha azul
pontilhada 10°C/min e; linha preta cheia 5°C/min. Os eventos observados sao
1: precipitagao de y — inicio da solidificacdo; 2: precipitacdo do carbeto MC; 3:
precipitacdo da fase y'.

Verifica-se que, na analise térmica experimental, pelo menos um evento
simulado ndo aparece, como é 0 caso da precipitacdo dos boretos M3B,. Isso
talvez ocorra por causa da pequena quantidade de boretos formada o que gera
praticamente um ruido na linha base e, também devido a cinética de reacdo que
proporciona uma faixa de temperatura na qual ocorre o evento, atenuando ainda
mais ainda um possivel pico exotérmico. Tem-se, também, que considerar a
eventual ndo formacao dos boretos nesta superliga, sendo que o boro possa estar
dissolvido intersticialmente na rede cristalina de y ou substituindo o carbono na
rede dos carbetos MC. Outro ponto em questdo € que a simulagcdo possa estar
incorreta com relacdo a formacgéo do boreto para esta superliga.

Para tentar sanar a discussao da existéncia dos boretos, apresentamos
os resultados de EDS dos carbetos/boretos presentes na amostra bruta de fuséo
em comparagdo com a composi¢cdo quimica simulada para essas particulas na
sua temperatura de formag&o, pois consideramos que na solidificacdo as
particulas ndo tiveram tempo para se formarem e posteriormente reagirem com o
meio sofrendo transformacdes de fases. Foram medidas 10 (dez) particulas

aleatoriamente na amostra e 0s resultados s&o apresentados na [Tabela 5].
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Tabela 5 - Resultados de EDS dos carbetos e boretos na amostra Bruta de Fusao
na liga Inconel 713LC em compara¢édo com os dados gerados atraves de
simulacao termodinamica
Composicéo (p.%)

particulas C TI Cr Ni Nb Mo W
Média 13,43 9,49 1,43 3,65 58,19 9,52 -
Desvio Padrao 2,0 1,5 0,5 2,0 9,1 3,0 -
Calculado MC 12,44 15,12 1,62 - 64,75 4,95 1,87
Calculado M3B, - - 2,20 - 2,93 67,85 -

Verifica-se que os valores calculados para o carbeto MC s&o muito
préximos dos encontrados experimentalmente, com algumas pequenas variacoes.
Se compararmos o0s valores experimentais com os valores calculados para o
boreto notamos uma grande divergéncia, principalmente com relacdo ao elemento
refratario majoritario molibdénio, para o M3B, neste caso. Para fins préaticos de
discussédo dos resultados sera adotado que a liga em questdo ndo possui boretos,
porém ndo podemos descartar a hipétese que essa particula exista devido a
pequena amostragem utilizada na analise.

Com o resultado das andlises térmicas nas diferentes taxas de
aguecimento, foi possivel fazer uma extrapolacdo para uma condi¢do ideal de
resfriamento em equilibrio termodinamico da liga (aproximadamente 0 °C/min),
aplicando regresséo linear aos valores encontrados e, gerando dados para a
comparacao das temperaturas calculadas em equilibrio pelo Thermo-Calc. Os
dados também foram comparados com a simulacdo de Scheil-Gulliver e
(ZUPANIE et al., 2001) [Tabela 6].

Tabela 6 — Resultados de DTA no resfriamento da amostra brutas de fuséo da
liga Inconel 713LC em comparac¢do com os dados gerados através de simulagéo
termodinamica e a literatura ((ZUPANIC et al., 2001), 10°C/min — Inconel 713C)

N° do » Taxas de Resfriamento
. Transformagéao . . . . . . . .
pico 20°C/min 10°C/min 5°C/min ~0°C/min Thermo-Calc ~ Scheil-Gulliver  Literatura (10 °C/min)
Precipitacdo da 1 350¢ 1349°C 1352°C 1357°C 1359°C 1359°C 1335°C
fase primaria y
o Precipitagiodo yqy0c 1296°C 1300°C 1298°C 1316°C 1312°C

carbeto MC

Precipitagdo da
3 fase y'no estado 1134°C 1130°C 1127°C 1125°C 1183°C 1135°C
sélido
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Podemos notar que os valores obtidos para a precipitacao de y através da
simulacdo termodindmica sdo muito proximos aos valores obtidos
experimentalmente se a liga estivesse sendo aquecida em equilibrio. O valor
simulado da temperatura do eutético binario (L — MC + y) pode ser considerado
equivalente ao das medidas experimentais se considerarmos o desvio padréo do
proprio equipamento de medida que é de * 1% da temperatura para um termopar
calibrado.

As temperaturas simuladas para a precipitacdo da fase y’ sdo bastante
diferentes (~ 60 °C). Essa diferenca apresentada deve-se possivelmente a
segregacao de elementos para o liquido durante a solidificacdo o que gera uma
maior heterogeneidade na matriz, deslocando a linha solvus de gama-linha para
valores onde a temperatura para inicio da precipitacdo de gama prime inferiores
as de equilibrio. Outros pontos a considerar para justificar a diferenca séo:

e O estado da amostra de partida, como ja enfatizado anteriormente, néao
sofreu nenhum tratamento térmico de solubilizacdo e homogeneizacdo
quimica o que interfere na mobilidade dos elementos quimicos dificultando
a reacdo entre eles;

e A deficiéncia da base de dados em reproduzir transformagfes em mais
baixas temperaturas como reportado por (ZHAO; HENRY, 2002);

e As fases consideradas para os célculos termodindmicos, que podem ter

induzido o equilibrio para valores mais baixos.

Na Figura 32 sao apresentadas as curvas de aquecimento de DTA das
amostras brutas de fusdo da liga em estudo. O experimento foi realizado em 3
diferentes taxas de aquecimento (20, 10 e 5 °C/min) , de forma semelhante ao
experimento de resfriamento ja apresentado e, calculado, por regresséao linear, o
valor para uma taxa de aquecimento em equilibrio (~0°C/min).

Verificou-se 5 diferentes picos que foram atribuidos os seguintes eventos:
Inicio da solubilizacdo de y’ no estado sdlido;
Término da solubilizacado de y’;
Dissolugao do eutético binario y + MC;

Fusao dey;

ok~ 0N PE

Fuséao do carbeto MC.
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A Tabela 7 contempla os valores dos eventos encontrados e as

temperaturas simuladas via Thermo-Calc.

Curva de Aguecimento - Inconel 713LC

Exotérmico

Fluxo de Calor (uV)

Endotérmico

- === 20°C/mim
-------10°C/mim
—— 5°C/mim

T T T T T T 1
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500
Temperatura ("C)

Figura 32 — Curvas de andlise térmica diferencial da amostra bruta de fusdo em
diferentes taxas de aquecimento — linha vermelha tracejada 20 °C/min; linha
azul pontilhada 10 °C/min e; linha preta cheia 5 °C/min. Os eventos observados
sdo 1: inicio da solubilizacéo de y’ no estado soélido; 2: término da solubilizagao
de vy’; 4: dissolugao do eutético binario y + MC; 5: fusdo de y; 6: fusdo do
carbeto MC.

Tabela 7 - Resultados de DTA no aquecimento das amostras Brutas de Fusdo em
comparagdo com os dados gerados através de simulacdo termodinamica.

N° do . Taxas de Aquecimento Simulado
. Transformacéo
pico 20°C/min 10°C/min 5°C/min ~0°C/min Equilibrio
1 nicioda - gng -G 844 °C - 780 °C -
solubilizagéo de y
2 Términoda " yi9h0ec 1189°C  1185°C 1184 °C 1171 °C
solubilizagdo de y
Dissolucéo do
4 eutético binario 1330 °C 1326 °C 1324 °C 1322 °C 1320 °C
(v + MC)
5 Fusado de y 1367 °C 1360 °C 1359 °C 1356 °C 1355 °C

6 Fuséo ('J\I;)Ccarbeto ) 1477 °C 1455 °C 1433 °C =
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Comparando os valores experimentais com o0s simulados [Tabela 7]
notamos que as temperaturas encontradas sao muito semelhantes e sua
diferenca pode ser explicada tanto pela sensibilidade do equipamento, quanto
pela heterogeneidade de uma liga bruta de fusdo, como ja discorrido no presente
trabalho.

O pico 6, que esta correlacionado com a fusédo do carbeto MC, merece
uma atencdo especial pois deveria estar totalmente dissolvido na fase liquida
apos a temperatura de 1320°C mas devido a sua grande estabilidade ele
permanece sélido até o seu ponto de fusdo, acima de 1400 °C. Nota-se que a
diminuicdo da taxa de aquecimento reduz a temperatura de fusdo, como esperado
pois, aumentou-se o tempo de contato do carbeto com a fase liquida, facilitando a
difusdo dos elementos constituintes de MC, mas néo faz com que os carbetos se

dissolvam na temperatura do eutético.

5.2 — Tratamentos térmicos

Com a finalidade de obter dados termodinamicos e microestruturais para
comparacao com a literatura e validacdo da base de dados, foram realizados
diversos tratamentos térmicos, em diversos tempos e temperaturas com o objetivo
de acompanhar a evolugédo microestrutural da Inconel 713LC.

Para comparacdo microestrutural avaliou-se qual seria a melhor
ampliagdo com a finalidade de apresentar imagens representativas da amostra e
que apresentassem grande quantidade de detalhes e, de facil reproducéo para
todas as amostras. A ampliacdo escolhida foi a de aproximadamente de 5000X
para o equipamento e condi¢cOes utilizadas, o que representa uma escala de
1:2um. Outras ampliagbes maiores foram alcancadas porém ndo s6 a
representatividade foi minimizada como houve grande dificuldade na
reprodutibilidade das ampliagbes de 7000X e 10000X devido as dificuldades na

preparacao das amostras.
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Na Figura 33 vemos diversas ampliagées da liga Inconel 713LC bruta de
fusdo em diversas ampliagbes, e em destaque a ampliacdo que foi mantida ao
longo do estudo para todas as temperaturas e tempos nos tratamentos térmicos.

10 mm SignalA=QBSD WD= 10mm 2um Inconel 713LC - AS CAST SignalA=QBSD WD = 10 mm
EHT = 20,00 kv LME-DEMAR-EEL-USP — Mag= 1.00KX EHT = 20,00 kV  LME-DEMAR-EEL-USP — Mag= 3.00KX EHT = 20.00 kV  LME-DEMAR-EEL-USP

2004m Inconel 713LC - AS CAST Signal A= QBSD WD =
—_, Mag= 50X

Inconel 713LC - AS CAST SignalA=QBSD WD = 10mm
Mag= 100X EHT = 20.00 kV  LME-DEMAR-EEL-USP

= J % £
e L A
Inconel 713LC - AS CAST
Mag = 5.00 KX

SignalA=QBSD WD = 10mm
EHT = 20.00 KV LME-DEMAR-EEL-USP |

Inconel 713LC - AS CAST SignalA=QBSD WD = 10mm
Mag= 500X EHT = 20.00 kv Ef P

Figura 33 — Comparacéo entre as ampliagdes das micrografias da amostra
bruta de fusdo. As ampliagfes utilizadas foram: (a) 50X; (b) 100X; (c) 500X; (d)
1000X; (e) 3000X:; (f) 5000X.

Com base nos célculos termodindmicos realizado através do Thermo-Calc
e a base de dados TTNi8 foram selecionadas as temperaturas de 600, 900 e
1250°C [Figura 34]. Os tempos definidos foram: 10, 24, 50, 100, 250, 500, 1000 e
2000 horas, poréem nem todos os tempos de tratamento foram aplicados a todas
as temperaturas.
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Figura 34 — Simulacdo termodindmica das fases presentes (NP*) versus
temperatura, para a superliga Inconel 713LC. As linhas tracejadas em laranja
representam as temperaturas selecionadas neste estudo.

6.2.1 — Temperatura de 600°C

A temperatura de 600°C foi escolhida com o principal intuito de verificar a
formacdo e o aparecimento da fase TCP Mu, que nesta temperatura, pelos
calculos termodinamicos, apresenta um elevado teor, semelhante ao do carbeto
M23Ce, de aproximadamente 3% em volume. Ainda verificou-se que o volume de
gama linha deve ser de aproximadamente 70%, 26% de gama [Figura 34]. Pelas
técnicas utilizadas nao foi possivel mensurar a quantidade volumétrica das fases

para comparacdo com o0s calculos termodinamicos.
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Visto que a temperatura de trabalho desta superliga é, por definicdo, maior
do que a escolhida e considerando que a cinética de reacao seja lenta (T ~ 52%
Tiusso), adotou-se somente dois tempos para estudo: 1000 e 2000 horas.

Na Figura 35 sdo apresentadas as micrografias da liga para os tempos
citados em comparagao com a amostra bruta de fuséo.

Verificou-se que morfologicamente ndo foram encontradas evidéncias de
alteracdes na liga em estudo quando comparada com a amostra bruta de fuséo,
nem apos 2000 horas de tratamento térmico a 600°C [Figura 35]. Nao foi
observado o aparecimento de nenhuma fase TCP similar morfologicamente com
os resultados relatados na literatura [Figura 16].

A auséncia de sinais da fase Mu na Inconel 713LC pode ser atribuida a
dois fatores: ao nao equilibrio quimico e termodinamico da liga ap6s 2000 horas
de tratamento térmico a 600°C, sendo necessaria a observacdo da amostra apés
um tempo maior de tratamento ou a deficiéncia da base de dados em calcular as
relacGes de equilibrio entre as fases a baixas temperaturas, devido possivelmente
a uma dificuldade em ajustar as equacfes matematicas das fases TCP visto que
os dados sdo escassos, como ja analisado e reportado por (ZHAO; HENRY,
2002).

As particulas de gama prime continuaram em sua forma e, aparentemente
em sua fracao volumétrica original. Os carbetos precipitados, tanto nos contornos
de grdo como ao longo do volume da liga, continuaram sendo carbetos primarios
em forma de blocos do tipo MC e n&o apresentaram sinais de decomposi¢céo
como apresentado nas equacbes 2 e 3, reportadas por (LVOV; LEVIT;
KAUFMAN, 2004; REED, 2006).



71

(a) - Bruta de Fuséo
(b) - 1000 horas
(c) - 2000 horas

Figura 35 — Evolucédo microestrutural da liga Inconel 713LC a 600°C.

Através da andlise dos resultados de EDS verificou-se que a composi¢ao
quimica dos carbetos MC permaneceu praticamente constante quando

comparamos os resultados com os valores da amostra bruta de fuséao [Tabela 8].

Tabela 8 — Comparacéo dos resultados de EDS dos carbetos na amostra tratada
termicamente a 600°C por 2000h, bruta de fusédo da liga Inconel 713LC com o0s
dados gerados através de simulacao termodinamica

Composi¢édo (p.%) MC B C Ti Cr Ni Nb Mo w zr
600°C - Média - 12,24 9,39 2,58 8,01 56,22 11,29 - -
Desvio Padréo - 0,97 1,44 1,32 6,60 6,44 2,12 - -
600°C - Calculado - 11,16 - - - 7,10 - - 81,74
Bruta de Fuséo - Média 14,89 13,43 9,49 1,43 3,65 58,19 9,52 - -
Bruta de Fuséo - Calculado* - 12,44 15,12 1,62 - 64,75 4,95 1,87 -

* Calculado a 1320°C - temperatura de formagéo do carboneto.

Ao compararmos o0s valores encontrados na analise experimental com o

valor esperado pelo célculo termodindmico verificamos uma grande incoeréncia.
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O célculo sugere que a composi¢ao principal do carbeto priméario, em determinado
ponto (temperatura e tempo) se torne fundamentalmente a base de zirconio,
niébio e carbono. As medidas experimentais ndo apresentaram sinais de zirconio
na composicao do MC.

Esse efeito pode ser correlacionado a baixa cinética de movimentagéo de
lacunas e &tomos, principalmente atomos de grande raio atbmico (Zr apresenta
28% de diferenca a mais para o raio atdbmico do Nb — vide Figura 10) para esta
liga a temperatura de 600°C, implicando em uma grande estabilidade térmica e
possivelmente estrutural. Devido a precisdo do MEV néo foi possivel realizar a
analise de EDS nas outras fases presentes.

Apesar de morfologicamente o tratamento térmico a 600°C nao ter
apresentado nenhuma evidéncia de modificacdes na liga, as analises de DTA
[Figura 36] [Tabela 9] e de microdureza [Figura 37] mostraram evidéncias de

algumas mudancas quando comparados com os dados da amostra de partida.

Curva de Aquecimento (5°C/min) - Inconel 713LC

Exotérmico

Fluxo de Calor (bV)

Endotérmico

——600°C - 2000 h
Bruta de fusao

———— e ————]
800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500
Temperatura (°C)

Figura 36 — Comparacgao entre as curvas de DTA de aquecimento da amostra
bruta de fuséo e tratada termicamente a amostra 600°C por 2000h. A taxa de
aquecimento utilizada foi de 5°C/min. A linha preta cheia é referente a amostra
bruta de fuséo e a linha vermelha a amostra tratada termicamente. Os eventos
observados sao 1: inicio da solubilizagao de y’ no estado sdlido; 2: término da
solubilizacado de y’; 4: dissolugao do eutético binario y + MC; 5: fusédo de vy; 6:
fuséo do carbeto MC.
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Tabela 9 - Comparacao entre os resultados de DTA de aguecimento (5°C/min)
da amostra tratada térmicamente a 600°C por 2000h e bruta de fusado da liga
Inconel 713LC e, com os dados gerados através de simulacao termodinamica

Taxas de Aquecimento

Ne Pico Transformacgéao 5°C/min Thermocalc
Bruta de 600°C Caleulad
Fusdo 2000h aicuiado
Inicio da

e . 1034°C 807°C -
solubilizagao de y

Término da

e 1180°C 1170°C 1170°C
solubilizagao de y'
Dissolugéo do
4 eutético binario 1323°C 1320°C 1320°C
(v + MC)
5 Fuséo de y 1359°C 1353°C 1354°C
6 Fuséo do carbeto 1457°C 1465°C _

MC

Na analise de DTA verifica-se que apds 2000 horas de tratamento a
temperatura de inicio da solubilizacdo de y’ passa a ser mais evidente e que o
término da solubilizacdo pode ter acontecido em diversas etapas, apresentando
trés picos distintos, com temperaturas muito préximas (picos 2, da esquerda para
a direita, 1110°C, 1140°C e 1170°C), sendo que o autor deste trabalho adotou a
temperatura de 1170°C para fins de comparagao.

Os picos no experimento realizado com a amostra tratada a 600°C foram
mais pronunciados e mais estreitos, o que sugere que apos 2000 horas de
tratamento térmico a liga sofreu homogeneizacdo composicional ajustando a
fases presentes para algo mais proximo do equilibrio termodinamico.

O pico 6, relacionado a fusdo do carbeto MC apresentou um disturbio:
pico muito largo e muito pronunciado para a quantidade de MC presente no
material — tanto para a quantidade calculada, quanto para a observada
microscopicamente — e também em comparacdo aos resultados apresentados
anteriormente e posteriormente. Acredita-se que este erro foi devido a alguma

instabilidade na aquisi¢do de dados pelo equipamento.
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Evolucdo da microdureza durante o tratamento termico de 600 C
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Figura 37 — Evolucdo da microdureza da amostra tratada termicamente a
600°C da superliga Inconel 713LC.

A principio os resultados de microdureza apontaram que o tratamento
térmico nas primeiras 1000 horas atuou como um tratamento de envelhecimento
aumentando a resisténcia da superliga. Em 2000 horas nota-se uma diminuicéo
da resisténcia mecéanica, porém os valores médios continuaram superiores ao da
amostra bruta de fusdo. Considerando a barra de erros e a variacao dos valores
de microdureza, podemos concluir que a amostra sofreu alivio de tensdes e

aparentemente ndo houve nenhuma mudanca microestrutural significativa.

6.2.2 — Temperatura de 900°C

O segundo ponto escolhido para a validagdo da base de dados foi a
temperatura de 900°C por apresentar uma quantidade significante das fases
gama linha (~ 53%), gama (~ 45%), carbeto M3Cs (~ 2%) e possivelmente uma
cinética elevada (aproximadamente 72% temperatura de fusdo da liga) o que
proporcionaria grande movimentacao atdbmica para que o equilibrio termodinamico
fosse atingido em tempos de até 2000 horas. A Figura 34 mostra a simulagéo
termodinamica que gerou a escolha desta temperatura.

Como a velocidade de transformacéo nesta temperatura € maior do que o
tratamento utilizado anteriormente, diminuiu-se o tempo entre os intervalos de

medicdo para que fosse possivel fazer um acompanhamento mais preciso na



75

evolucdo microestrutural da superliga. Para isto escolheu-se os tempos de
tratamento térmico de 10, 24, 50, 100, 250, 1000 e 2000 horas. As micrografias
dessas amostras em comparagcdo com a amostra bruta de fusdo sao
apresentadas na Figura 38.

Podemos notar que apés 10 horas de tratamento térmico a microestrutura
ja sofreu modificagbes, sendo a principal delas a alteracdo na morfologia da fase
Yy, que perde sua estrutura original na forma de cuboides transitando para
formatos de menor coeréncia como exemplificado na Figura 12 (GROSDIDIER,;
HAZOTTE; SIMON, 1998).

Ao longo do tempo (10 a 250 horas) verifica-se, basicamente, o
crescimento e engrossamento das fases gama e gama linha [Figura 38 -
b,c,d,e,f]. A partir de 500 horas de tratamento térmico comecamos a observar dois
fenbmenos:

e O inicio da reacdo dos carbetos com a matriz, possivelmente formado as
fases My3Cs € Yy ou Mx3Cs € n, de acordo com as equagdes 2 e 3
apresentadas.

e A unido entre os precipitados de y’ formando canais semelhantes ao efeito
de “rafting” encontrados quando as superligas e outros materiais sao

tratados termicamente sob tensao uniaxial;

Utilizando a simulacdo computacional foi possivel obter dados referentes
as fases presentes, composicéo e fracdo volumétrica das mesmas para condicées
especificas previamente descritas. Na temperatura de tratamento de 900°C o
calculo de equilibrio sugere a presenca das fases vy, Yy, Mx3Cs, € M3B, em
equilibrio o que difere das encontradas experimentalmente: vy, y’, MC, M23Cs € U
[Figuras 38, 39 e 41].
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(a) - Bruta de fusao
(b) - 10 horas

(c) - 24 horas

(d) - 50 horas

(e) - 100 horas

(f) - 250 horas

(g) - 500 horas

(h) - 1000 horas

(i) - 2000 horas

Figura 38 — Evolugao microestrutural da superliga Inconel 713LC a 900°C.
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N&o podemos considerar que apos 2000 horas de tratamento térmico a
amostra encontre-se totalmente em equilibrio termodindmico mesmo que n&o
tenha apresentado nenhuma grande alteracdo microestrutural em comparacao
entre a microestrutura de 1000 horas pois a reacao entre o carbeto MC e a matriz
y nao foi finalizada. Mas, para outras comparacbes com as simulacdes
termodinamicas e a literatura adotou-se que o tempo de tratamento de 2000 horas
foi o suficiente.

A verificacdo da decomposicao do carbeto MC para a formacao de outra
particula mais estavel, o carbeto M»3Cs, durante a evolucdo microestrutural é
notada pela formacdo de particulas esferoidizadas, de tom semelhante a gama
linha, junto da matriz composta por y e Yy’ e, pela formacédo de uma fase escura
como Yy’ em torno das particulas de MC [Figura 39] conforme publicado em seu
artigo por (ZHAO et al., 2008) [Figura 15].

Figura 39 — Decomposicao do carbeto MC formando y’ € M»3Cs.

Concluir que realmente foi gerado tdo somente My3Ce + Y através da
decomposigdo de MC + y de acordo com a equagao 2 ou My3Cgs + ¥’ + n conforme
a equacao 3, seria uma especulacdo, visto que ndo foram gerados dados
suficientes para esta afirmacdo, uma vez que as particulas encontram-se muito
abaixo do tamanho necesséario para a realizacdo do EDS do equipamento

utilizado.
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O engrossamento da fase y’, a coalescéncia entre suas particulas e a
formacdo de canais gerou a uma perda de coeréncia entre matriz e as particulas
criando um caminho preferencial e de menor resisténcia para as discordancias,
diminuindo a resisténcia mecéanica do material. Isso pode ser comprovado
indiretamente com as medidas de microdureza realizadas ao longo da evolugao

microestrutural [Figura 40].

Evolugdo da microdureza durante o tratamento termico de 900°C
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Figura 40 — Microdureza das amostras tratadas termicamente a 900 °C da
superliga Inconel 713LC.

O maior valor de dureza € apresentado pela amostra bruta de fuséo, e
nao existe em nenhum tempo valor médio maior do que este, o que indicaria um
envelhecimento do material. As grandes barras de desvios padrédo apresentados
sdo possivelmente devidos a falta de homogeneidade da amostra de partida,
gerando éareas com diferentes tamanhos e fragcBes volumétricas de y’ que
permaneceram nessa distribuicdo durante o tratamento térmico. O pequeno
ganho de dureza apresentado pela amostra de 100 horas deve-se, possivelmente
precipitagcdo de novas particulas de gama linha que ocorreram durante a retirada
do forno e a témpera.

A raftizagdo da Inconel 713LC nesta temperatura de tratamento térmico
ocorreu conforme descrito por (DURAND-CHARRE, 1997), mesmo para uma
amostra sem aplicacdo de forcas externas. A diferenca de gradientes
composicionais contidos na amostra de partida, gerados na solidificagéo fora do
equilibrio, foi o suficiente para que tensdes internas fossem criadas e com isso o

fendmeno ocorresse.
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Considerando as caracteristicas das fases TCP, podemos atribuir uma
queda na resisténcia mecéanica pelo surgimento da fase [, que foi encontrada

apos 2000 horas de tratamento térmico a 900°C [Figura 41].

Figura 41 — Micrografia da fase TCP u, na amostra tratada termicamente a
900°C apds 2000 horas.

A fase TCP evidenciada na figura 41 foi correlacionada com a fase p apés
analise quimica elementar via EDS [Tabela 10]. Porém, a comparagao
morfolégica com os resultados reportados na literatura por (DURAND-CHARRE,
1997) [Figura 16] foram os tornaram essa concluséo plausivel.

Comparando o0s resultados experimentais com o0s resultados da
simulacdo da composicdo da fase, vemos que os elementos encontrados e suas

quantidades séo praticamente os mesmos, com a excecao do Al e do Ti.

Tabela 10 - Resultados da analise de EDS na particula da Fase p na amostra de
Inconel 713LC tratada térmicamente por 2000h na temperatura de 900°C

Composicdo (wt.%) Al Cr Mo Ni Ti
Média 1,42 18,30 46,80 33,32 0,63
Desvio Padrédo 0,2 2,1 5,6 8,4 0,1

Calculado - 22,33 46,47 31,21
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O resultado também foi comparado com calculos termodindmicos das
fases presentes. Verificamos que a fase p é prevista, porém, somente a uma
temperatura inferior a do tratamento térmico realizado, com sua formacao
iniciando-se a partir de 700°C [Figura 42]. Este € um grande ponto a ser
considerado quando questionamos a previsdo das fases TCP pelos célculos

termodinamicos.
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Figura 42 — Calculo termodinamico das fases presentes entre 600 a 800°C
demonstrando a formacao da fase u a partir de 700°C.

A fase p foi encontrada somente nas regifes interdendriticas — regides
ricas em elementos refratarios formadores da mesma — e em pequena
guantidade, revelando que mesmo apés 2000 horas de tratamento térmico, a
amostras ainda possuia regides heterogéneas quimicamente e portanto o sistema
nao estava em equilibrio.

Na Tabela 11 e Tabela 12 sdo apresentados os resultados de EDS dos
carbetos e da fase gama linha. Os resultados da quantidade elementar foram
comparados com os gerados no calculo termodinamico. Nao foi possivel realizar a
medida na fase gama porque a espessura da mesma ultrapassa os limites de

confiabilidade da técnica.
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Tabela 11 - Resultados da andlise de EDS na particula da fase MC da amostra de
Inconel 713LC, tratada térmicamente por 2000h na temperatura de 900°C em
comparacdo com os resultados gerados através de simulagéo termodinamica

Composicédo (wt.%) C Cr Mo Nb Ni Ti Zr
Média 11,42 1,59 - 69,45 4,07 13,47 -
Desvio Padréo 1,8 0,6 - 0,9 1,0 3,0 -
Calculado 13,10 1,03 3,91 71,09 - 10,87 10,38

Tabela 12 — Resultados da analise de EDS na particula da fase de y’ da amostra
de Inconel 713LC, tratada termicamente por 2000h na temperatura de 900°C em
comparacao com os resultados gerados através de simulacao termodinamica

Composicéo (wt.%) Al C Cr Fe Mo Nb Ni Ti

Média 6,02 1,66 8,80 0,31 4,03 3,33 77,92 1,30
Desvio Padrdo 0,8 0,6 7,3 - 1,0 1,2 9,2 0,3
Calculado 8,60 - 4,19 0,30 2,22 3,49 79,95 1,25

Analisando os resultados [Tabelas 11 e 12] verificamos que os dados
gerados pela simulacdo termodinAmica s&o, em sua maioria, muito proximos dos
dados experimentais.

Foi observada que a quantidade dos elementos refratarios Mo e Zr nos
calculos termodinédmicos fosse mais elevada no carbeto MC. Primeiramente
acreditou-se que a diferenca da quantidade destes elementos estivesse
dissolvidos na matriz ou presentes na formagédo da fase TCP u pois existe uma
grande quantidade de fases aciculares espalhadas ao longo de toda a amostra

[Figura 43].

Contorno:de

P o T MRS A E S0

Figura 43 - Micrografia destacando as fases aciculares presentes na amostra
tratada termicamente a 900°C apds 2000 horas.
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Figura 44 — Mapeamento composicional elementar utilizando energia dispersiva
(EDS) da amostra de Inconel 713LC tratada termicamente durante 2000h a
900°C. O mapeamento foi realizado na &rea demonstrada na Figura 42. A area
em branco nas figuras significa uma grande quantidade do elemento quimico
mapeado e por sua vez, a cor negra significa sua auséncia.

Estas “novas” fases aciculares apresentam uma morfologia diferente da
fase M, pois partiiham de pequenos carbetos no seu interior e uma camada em
volta aparentemente de gama linha. Ap6s um mapeamento dos elementos
quimicos [Figura 44] e comparacdo com a literatura — Figura 15 (ZHAO et al.,
2008) — concluiu-se que estas fases poderiam ser carbetos transientes do tipo
MsC, ricos em Mo e Zr e que ndo estdo presentes nos céalculos termodinamicos
por ndo ser a fase final de equilibrio M23Ce.

Podemos notar que em alguns destes microconstituintes de morfologia
acicular apresentam cromo em sua composicao [Figura 44], principalmente
agueles que encontram-se nos contornos de grdo onde a difusdo é mais
pronunciada, o que significa que estas particulas encontram-se mais proximas do
equilibrio se considerarmos que a fase descrita acima seja MgC.

A amostra tratada por 2000 horas foi experimentada utilizando o DTA
para verificacdo do equilibrio termodindmico e os dados apresentados até o
momento. A curva de aguecimento é apresentada na [Figura 45] e os valores das

temperaturas de transformacédo obtidas através dos picos e sua comparacdo com
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os valores da amostra de partida e da simulacdo termodindamica s&o

apresentados na [Tabela 13].

Curva de Aquecimento (5 °C/min) - Inconel 713LC .

Exotérmico

Fluxo de Calor (uV)
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Figura 45 — Comparagéo entre as curvas de DTA de aquecimento da amostra
bruta de fusdo e tratada termicamente a amostra 900°C por 2000h. A taxa de
aquecimento utilizada foi de 5°C/min. A linha preta tracejada € referente a
amostra bruta de fusdo e a linha vermelha a amostra tratada termicamente. Os
eventos observados sao 1: inicio da solubilizagdo de y' no estado sodlido; 2:
término da solubilizacdo de y’; 3: Dissolucdo do carbeto My3Ce/MeC; 4:

dissolucéo do eutético binario y + MC; 5: fuséo de y; 6: fusdo do carbeto MC.
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Tabela 13 - Comparacgéao entre os resultados de DTA de aquecimento (5°C/min) da
amostra tratada térmicamente a 900°C por 2000h e bruta de fuséo da liga Inconel
713LC e, com os dados gerados através de simulagédo termodinamica

Taxas de Aquecimento

Ne Pico Transformacéo 5-C/min Thermocalc
Bruta de 900°C Calculad
Fus&o 2000h alcuiado
1 inicio da 1034°C  1014°C :
solubilizacao de y'
Término da . . 5
2 1180 °C 1168 °C 1170 °C

solubilizacao de y'

3 Dissolugao do 1210°C  1153°C
Carbeto M23C6/M 6C

Dissolucéo do

4 eutético binario 1323 °'C 1321 °C 1320 °'C
(y + MC)

5 Fusado de y 1359 °'C 1354 °C 1354 °C

6 Fuséo do carbeto 1457 °C 1454 °C _

MC

Verificou-se que apds o tratamento térmico os eventos ficaram mais
definidos (picos mais estreitos) para uma mesma taxa de aquecimento das
amostras. Além disso, houve a aparicdo de um novo pico relacionado a
dissolucdo dos carbetos MgC elou My3Cs ([Figura 45] pico 3), inexistente na
amostra de partida. Na curva tratada termicamente ainda verificam-se pequenos
picos apés a fusdo do carbeto MC ([Figura 45] pico 6) que foram relacionados
com eventuais distarbios ocorridos durante a medicdo a temperaturas proximas a
temperatura limite do equipamento.

Analisando os dados contidos na Tabela 13 observamos que os valores
das temperaturas dos eventos 2, 4 e 5 obtidos através do calculo termodinamico
sd0 muito proximos aos resultados experimentais de DTA da amostra tratada
termicamente.

O valor da dissolugédo do carbeto (evento 3 — Tabela 13) M23Ce/MeC
apresenta grande divergéncia entre os calculos e a medida experimental pois o
valor da temperatura considerado nos céalculos € somente para a dissolu¢cao do

carbeto M,3Cs. O valor verificado experimentalmente pode ser relativo somente a
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uma espécie de carboneto ou a um valor médio entre a dissolucdo dos dois

carbonetos.

6.2.3 —Temperatura de 1250°C

Para a temperatura de tratamento térmico de 1250°C foram considerados
os tempos de 24 e 50 horas com a intencdo de atingir o equilibrio termodindmico
da superliga. Nesta temperatura verificamos, pela simulagcdo termodinamica
[Figura 34], que somente duas fases encontram-se em equilibrio: gama e o
carbeto MC.

Pelo diagrama temperatura versus porcentagem de fases presentes
[Figura 34], a fase gama ocupa praticamente 98% do volume da liga e os 2%
restantes de volumes pertencem ao carbeto primario MC. A Figura 46 apresenta a
evolucdo microestrutural da superliga a partir da liga bruta de fusao.

Nas micrografias das imagens tratadas termicamente, tanto a 24 ou 50
horas, observamos uma matriz com particulados muito finos e carbetos primarios
distribuidos homogeneamente.

O tamanho as particulas da matriz € explicado pela precipitacdo em
solucao solida da fase y’ no intervalo de tempo entre a retirada das amostras dos
fornos até o resfriamento brusco em agua. Os precipitados y' sdo muito finos e
apresentam um formato esférico como € esperado devido a elevada coeréncia da
particula com a matriz (GROSDIDIER; HAZOTTE; SIMON, 1998). Isto demonstra
gue a simulacdo termodindmica apresenta esta correta, tendo em vista que se
conseguissemos congelar a microestrutura da amostra evitando a precipitacéo,

teriamos a microestrutura composta somente por gama e carbetos primarios.



86

(a) - Bruta de Fusao
(b) - 24 horas
(c) - 50 horas

Figura 46 — Evolucao microestrutural da liga Inconel 713LC a 1250°C.

Na Figura 46 podemos notar que houve uma diminui¢do no tamanho dos
precipitados de gama linha quando comparamos os tratamentos térmicos de 24 e
50 horas. Isto promoveu um refinamento da microestrutura e desta forma, com
precipitados menores e correntes com a matriz, houve o bloqueio mais eficiente
das discordancias, aumentando a resisténcia mecéanica do material (REED, 2006)
gue foi verificada, de forma indireta, através da medida de microdureza
apresentada na Figura 47.

Através da medida de microdureza podemos considerar que houve
homogeneizacdo ao longo do aumento do tempo de tratamento térmico
observada indiretamente pela diminuicdo da barra de erros.

Considerando que apds o tratamento térmico de 1250°C por 50 horas
obtivemos o equilibrio termodindmico é esperado que as curvas de DTA da
amostra bruta de fusdo e da amostra tratada sejam muito similares, visto que
microestruturalmente as fases presentes deveriam ser as mesmas. Na Figura 48

€ apresentada a curva de aquecimento do DTA da amostra tratada versus a



amostra de partida e,

temperaturas encontradas

termodinamicos.
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na Tabela 14 s&o apresentados os valores das
no DTA em comparagdo com o0s calculos

Figura 47 — Microdureza das amostras tratadas termicamente a 1250 °C da
superliga Inconel 713LC.

Exotérmico

Endotérmico

Fluxo de Calor (uV)

Curva de Aquecimento - Inconel 713LC- 2000h

Bruta de fusao
——1250°C -50 h

5

800

-
900 1000 1100 1200 1300 1400 1500
Temperatura ("C)

Figura 48 — Comparagéo entre as curvas de DTA de aquecimento da amostra
bruta de fuséo e tratada termicamente a amostra 1250°C por 50h. A taxa de
aguecimento utilizada foi de 5°C/min. A linha preta cheia é referente a amostra
bruta de fuséo e a linha vermelha a amostra tratada termicamente. Os eventos
observados sdo 1: inicio da solubilizagcdo de y’ no estado soélido; 2: término da
solubilizacdo de y’;4: dissolugao do eutético binario y + MC; 5: fusdo de vy; ©6:
fusdo do carbeto MC.
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Tabela 14 - Comparacéo entre os resultados de DTA de aguecimento
(5°C/min) da amostra tratada térmicamente a 1250°C por 50h e bruta de fusao
da liga Inconel 713LC e, com os dados gerados através de simulacéo
termodinamica

Taxas de Aguecimento

Ne Pico Transformacéao 5'C/min Thermocalc
Bruta de 1250°C Calculad
Fuséao 50h aiculado
1 nicioda 4aa4ec 904°C ;
solubilizagao de y
2 Término da 1180°C  1175°C 1170°C
solubilizagao de y'
Dissolucédo do
4 eutético binario 1323°C 1321°C 1320°C
(y + MC)
5 Fusdo dey 1359°C 1353°C 1354°C
6 Fuséo do carbeto 1457°C 1457°C _

MC

Analisando as curvas do DTA constatou o comportamento semelhante
entre a amostra tratada e a amostra de partida. Os picos ficaram mais acentuados
devido a homogeneidade da liga por haver uma quantidade volumétrica de fases
reagindo uniformemente. Verificamos na Tabele 14 que os valores encontrados
para as amostras comparadas sao muito proximos e podem ser considerados 0s
mesmos se levarmos em conta o limite de sensibilidade da técnica que € de 1%
da temperatura medida quando o equipamento esta calibrado.

A diferenca na temperatura de inicio de solubilizagdo de y’ é explicada
pelo tamanho e distribuicdo das particulas que, reagirdo mais facilmente com a
matriz, difundindo seus elementos formadores mais rapidamente devido a grande
area de reacao apresentada pelo seu diminuto tamanho.

Para os valores calculados via simulacédo termodinamica verificou-se uma

grande precisado, reproduzindo os valores experimentais satisfatoriamente.
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6. CONCLUSOES

A amostra bruta de fusdo da superliga Inconel 713LC apresentou
caracteristicas similares a amostra 713C reportada na literatura, como esperado.

Na temperatura de 600°C, verificou-se que apdés 2000 horas de
tratamento térmico ndo influenciaram em uma variagdo significante
microestrutural e composicional. Nao verificou-se a formacdo de nenhuma fase
TCP como prevista pelas simulac¢des termodinamicas.

Na temperatura de tratamento de 900°C microestruturalmente verificou-se
que durante o tratamento térmico da amostra houve o engrossamento das fases
gama e gama linha. Apés 1000 horas de tratamento, a fase gama prime
coalesceu formando canais, como estruturas de rafting diminuindo a resisténcia
mecanica do material.

Os carbetos/boretos primarios mostraram-se estaveis mesmo apdés longos
tempos de tratamento térmico.

Novas fases foram encontradas apos 2000 horas de tratamento MgC,
M23Cs € M, sendo que o0 carbeto de transicdo e a fase TPC ndo séo previstas
pelos célculos computacionais para a temperatura do tratamento térmico aplicado.

Na temperatura de tratamento térmico de 1250°C verificou-se a
homogeneidade da liga e a precipitacdo de gama linha em solucédo sélida, de
forma coerente e na forma esférica. Os calculos termodinamicos se apresentaram
com grande precisao para esta temperatura.

Os calculos termodinamicos apresentaram boa correlacdo com os dados
experimentais principalmente com relagdo as temperaturas de transformacgéo de
fases e composi¢cdo quimica. As discrepancias em relacdo a alguns resultados
podem ser devidos a um possivel ndo equilibrio termodinamico da liga tratada,
bem como a uma necessidade de aprimoramento da base de dados utilizada
principalmente, como verificado, para o equilibrio das fases a baixas

temperaturas.
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SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Andlise de imagens das amostras tratadas e bruta de fusdo para a
comparacdo da quantidade volumétrica gerada através dos calculos
termodinamicos.

Solubilizacdo da liga Inconel 713LC para utilizacdo desta como amostra
de partida, verificando a facilidade de convergéncia para o equilibrio
termodinamico nas temperaturas utilizadas neste trabalho.

Extracdo de precipitados das amostras tratadas em seu maior tempo para
a Iidentificacdo das fases utilizando Difratometria de raios x e microscopia
eletronica de transmissao.

Realizacdo de tratamentos térmicos em temperaturas menores que 900°C
e por tempos maiores que 2000 horas para verificar a precipitacdo das fases TCP.

Realizacdo deste estudo com outras superligas a base de niquel para

validar a precisdo da base de dados comercial TTNi8.
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