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Resumo da Tese de doutorado apresentada a COPPE/UFRJ como parte dos requisitos

necessarios para a obtencao do grau de Doutor em Ciéncias (D.Sc.).

ESTUDO SOBRE O EFEITO DE DIFERENTES TRATAMENTOS TERMICOS NA
OCORRENCIA DE ENVELHECIMENTO DINAMICO NO INCONEL 718

Monica Costa Rezende

Outubro/2015

Orientador: Luiz Henrique de Almeida

Programa: Engenharia Metalurgica e de Materiais

O objetivo da presente tese visa apresentar um projeto no qual identificou os
mecanismos atomicos envolvidos no fendmeno de envelhecimento dindmico (DSA), em
diferentes microestruturas na superliga Inconel 718. Tal material ¢ endurecido pela
precipitacdo das fases y” e Yy’ na matriz austenitica. No entanto, em exposi¢do a
temperaturas maiores que 650°C por longo periodo de tempo pode haver coalescimento
e/ ou transformagao das fases endurecedoras y’ € y” e oxidacdo intergranular (OAIC).
Sob deformagdo, pode ocorrer ainda manifestacio de DSA. Todos esses eventos
influenciam negativamente as propriedades mecanicas do material. Embora o Inconel
718 seja de notdria importancia, o estudo sobre DSA nesta liga tem sido abordado por
um numero relativamente pequeno de pesquisadores, os quais ndo descreveram um
unico modelo para o fendomeno. Diferentes tratamentos térmicos e ensaios de tracdo a
vacuo com a temperatura variando entre 200 e 950°C, na taxa de deformagao de
3,2)(10'3 a 3,2xlO'5 s! foram realizados. Para analisar a microestrutura foram utilizadas
as técnicas de microscopia Optica, eletronica de varredura e de transmissdo. Andlises
fractograficas complementaram a investigacdo. Os resultados mostraram que em dado
intervalo de temperatura, dependendo da taxa de deformacdo, ocorre, concomitante,
fendomenos concorrentes: DSA, precipitagio dindmica e oxidagdo intergranular. A
interagdo destes fendomenos afeta diretamente os mecanismo de envelhecimento

dinamico a altas temperaturas.
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Abstract of Thesis presented to COPPE/UFRJ as a partial fulfillment of the

requirements for the degree of Doctor of Science (D.Sc.)

THE EFFECT OF DIFFERENT HEAT TREATMENTS ON THE OCCURRENCE OF
DYNAMIC STRAIN AGING IN INCONEL 718

Monica Costa Rezende

October/ 2015

Advisor: Luiz Henrique de Almeida

Department: Metallurgical and Materials Engineering

The aim of this thesis was to identify the atomic mechanisms involved in
dynamic strain aging (DSA) phenomenon for different microstructures in the Inconel
718 superalloy. This material is hardened by precipitation of y' and y" phases in the
austenitic matrix. However, the exposure to temperatures higher than 650 °C for a long
time can lead to coarsening or transformation of the hardening phases and intergranular
oxidation (OAIC). Under deformation, may occur DSA manifestation. All these events
negatively influence the mechanical properties of the material. Although the Inconel
718 is of eminent importance, the study of DSA in this alloy has been considered by a
relatively small number of researchers, which did not describe a single model for the
phenomenon. Different heat treatments and vacuum tensile tests with temperatures
ranging between 200 and 950 °C, at strain rate of 3,2)(10'3 to 3,2)(10"5 s were
conducted. To analyze the microstructure were used the techniques of optical
microscopy, scanning electron and transmission microscopy. Fractography analysis
complemented the investigation. The results showed that for a given temperature range,
depending on the strain rate, occurs, simultaneously, competing phenomena: DSA,
dynamic precipitation and intergranular oxidation. The interaction of these phenomena

directly affect the dynamic strain aging mechanism at high temperatures.
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1. Introducao

Desde o inicio do século passado, com a ocorréncia de avangos na tecnologia de
fusao, um melhor entendimento do efeito dos elementos de liga e o desenvolvimento de
controles no processamento termomecanico tém conduzido a novos e aprimorados
materiais que exibem alto desempenho em temperaturas elevadas e alta resisténcia a
corrosao mesmo em ambientes altamente agressivos. Tais materiais referem-se a um
grupo de ligas, comumente chamado de superligas, desenvolvidas para uso em vasta
gama de aplicagdes dentre as quais destacam-se a industria aeroespacial, petroquimica,
nuclear e a area biomédica. As superligas sdo particularmente adequadas para
aplicagdes tao exigentes e sob condigdes severas de trabalho devido a sua capacidade de
manter sua resisténcia mecanica, mesmo apos longos periodos tempo de exposicdo a
elevadas temperaturas. Portanto, a resisténcia a fadiga e a fluéncia também configuram
caracteristicas importantes nesses materiais (SIMS, 1984, ASM, 1997).

As superligas fazem parte do grupo VIIIB da tabela periddica e sdo classificadas
como ligas a base de niquel, ferro ou cobalto, com adi¢do de elementos como
molibdénio, titdnio, aluminio, nidbio ou tungsténio (BOWMAN, 2000). As superligas a
base de niquel sdo as mais utilizadas, e ainda dentro desta classe, ressalta-se a liga
niquel-ferro-cromo, comercialmente conhecida como Inconel 718, pois corresponde a
mais de 50% do total das superligas industrializadas desde que foi patenteado, em 1963
(DECKER, 2006). Além de todas as propriedades conferidas as superligas, o Inconel
718 apresenta excelente soldabilidade, gracas a maiores adicoes de niodbio e
principalmente de ferro, o que torna ainda seu custo bastante vantajoso (SMITH e

PATEL, 2005, GOBBI et al., 1996).



O Inconel 718 ¢ uma liga endurecida por precipitacao das fases y" € y'" na matriz
austenitica. No entanto, em exposi¢cao a temperaturas maiores que 650°C por longo
periodo de tempo pode haver coalescimento dos precipitados, transformacgao da fase y”
em fase o e precipitagdo de outros constituintes deletérios que resultam na diminuig¢ao
da resisténcia mecanica. Outra situagao indesejavel ¢ a ocorréncia de envelhecimento
dindmico, dynamic strain aging (DSA), ou como também conhecido, efeito Portevin-
LeChatelier.

O envelhecimento dindmico ¢ um fendomeno de endurecimento dependente da
temperatura ¢ da taxa de deformacdao que ocorre durante a deformacao plastica das
solucdes solidas tanto intersticiais como substitucionais. O aparecimento de DSA ¢
caracterizado pelo escoamento descontinuo ou serrilhado na curva tensao-deformacao.
As conseqiiéncias desse fendmeno sdo aumento na resisténcia mecanica e consideravel
redugdo da ductilidade (BAIRD, 1973). No Inconel 718, o fenomeno ¢ observado na
faixa de temperatura de 200 a 750°C e no intervalo de taxa de deformagao
compreendido entre 10” a 102 s (HAYES, 1982, CHEN ¢ CHATURVEDI, 1997,
NALAWADE et al., 2008, HALE et al., 2001, WEAVER e HALE, 2001).

Embora o Inconel 718 seja de notoria importancia, o estudo sobre o
envelhecimento dindmico nessa superliga tem sido abordado por um numero
relativamente pequeno de pesquisadores (HAYES, 1982, CHEN ¢ CHATURVEDI,
1997, NALAWADE et al., 2008, HALE et al, 2001, WEAVER e HALE,
2001).Contudo, vale destacar que ndo existe um Unico modelo para descrever o
fendmeno na liga supracitada, em virtude da ampla faixa de temperatura que ocorre e na
qual diferentes espécies atdmicas podem estar envolvidas. Desta forma, na falta de um

consenso entre os pesquisadores na literatura cientifica para o mecanismo responsavel



pelo DSA no Inconel 718, especialmente a altas temperaturas, torna-se de grande
relevancia conduzir uma investigagao detalhada sobre esse tema.

O objetivo do projeto de doutorado foi avaliar o efeito de diferentes tratamentos
térmicos sobre a ocorréncia de envelhecimento dindmico na superliga Inconel 718 e
entdo determinar os mecanismos responsaveis pelo fendmeno. Para atingir tal objetivo,
foram realizados tratamentos térmicos de solubilizacio e envelhecimento.
Posteriormente, o material foi submetido a ensaios de tragdo a médio vacuo em uma
ampla faixa de temperatura, entre 200 e 950°C, com a taxa de deformagdo variando de
32x10%a3,2x 107 s, Analises em microscopio dptico e microscopios eletrdnicos de
varredura e de transmissdo foram utilizadas para correlacionar as diferentes
microestruturas as diversas curvas relativas ao efeito Portevin-LeChatelier.

Os resultados mostraram que em determinado intervalo de temperatura,
ocorrem, concomitantemente, fendmenos concorrentes: DSA, precipitacdo dindmica e
oxidagdo intergranular (OAIC). A interacdo destes fenOmenos afeta diretamente os

mecanismos de envelhecimento dinamico a altas temperaturas.



2. Revisao Bibliografica

2.1 Evolugdo historica e caracteristicas das superligas

Com o advento de novas tecnologias e conseqiientemente a solicitagdo de
equipamentos € componentes para suportarem maior carga e trabalharem cada vez mais
em temperaturas elevadas e ambientes corrosivos, foram desenvolvidos os agos
inoxidaveis na segunda e terceira década do século passado. No entanto, devido a
aspectos metalirgicos, esta classe de materiais logo se tornou limitada na sua
capacidade de resisténcia. E claro que ndo demorou muito para que surgissem
aperfeicoamentos nessas ligas que até entdo eram a base de ferro, passando a ser
conhecidas como superligas. Concorrentemente, com a segunda guerra mundial, as
turbinas a gas se tornaram uma expressiva propulsora para o desenvolvimento ou
adaptacao de ligas metalicas com o proposito conforme sobrescrito (DONACHIE e
DONACHIE, 2002).

No inicio do século 20, Albert Marsh desenvolveu ligas a base de niquel e
cromo, contendo aproximadamente 20% de cromo, sobre as quais se observou
excepcional resisténcia a alta temperatura e a oxidagdo. Tais ligas foram designadas
Nicrome e eram utilizadas em termopares, resistores elétricos e elementos de
aquecimento. Diversas patentes com adi¢des de aluminio e titdnio nas ligas Nicrome
foram emitidas na década de 1920, passando a ser nomeadas Monel. Em 1924, o
pesquisador Paul Merica langcou um projeto de pesquisa pela International Nickel
Company (Inco) com a finalidade de desenvolver niquel “inoxidavel” e evitar a incursao

do ago inoxidavel no mercado do niquel. Mas, a industria das superligas emergiu de fato



com a adaptagdo das ligas de cobalto, a primeira delas conhecida como Vitallium
(DECKER, 2006, BETTERIDGE ¢ SHAW, 1987).

A partir dessa fase inicial de pesquisas, as superligas t€ém sido desenvolvidas e
aprimoradas continuamente, sendo que foi entre 1940 e 1960 que ocorreram os maiores
avangos. Tal fato se deve especialmente ao desenvolvimento da tecnologia de fusdo a
vacuo, responsavel por uma nova geragao de superligas na qual observa-se melhor
performance dos produtos. Além de aumentar significativamente a qualidade das ligas,
a reducao de oxigé€nio e nitrogé€nio permitiu a elevagdo da resisténcia mecanica e
aumentou a eficiéncia do endurecimento obtido com adigdes de aluminio e titanio.
Desta forma, as superligas que antes eram obtidas apenas por forjamento, atualmente
sdao comercializadas na forma fundida e também por metalurgia do p6. Para aplicagdes
em motores a jato, por exemplo, as ligas fundidas sdo preferidas para serem usadas em
palhetas de turbinas, por permitir uma microestrutura com graos grosseiros e direcionais
ou como monocristais. Dessa forma, sdao mais indicadas para evitar fluéncia, pois
ajudam a prevenir a deformagdo. Em discos de turbina sdo desejaveis ligas forjadas, por
apresentarem graos pequenos, responsaveis por aumentar a resisténcia a fadiga.

Na Figura 1 ¢ possivel observar a correlacdo entre a evolugdo no processamento
das superligas e a temperatura de trabalho que estas passaram a suportar no decorrer dos
anos.

Com a introducdo da tecnologia de fusdo a vacuo, as superligas puderam ser
utilizadas em aplicagdes nas quais eram demandadas temperaturas de trabalho
superiores a 1000°C. Nota-se também na figura que no final da década de 70, com o
desenvolvimento da tecnologia de solidificacdo direcional e posteriormente a criacdo de
superligas monocristalinas, este patamar foi elevado ainda mais, ultrapassando 1100°C,

sendo este valor praticado nos dias atuais conforme reportado por REED (2006). Além



da influéncia dos avancos nos processos de fabricagdo observa-se na figura até mesmo a

contribuicdo da introducdo gradativa de diferentes elementos de liga na capacidade de

suportar temperaturas elevadas e conseqiiente aumento na resisténcia a fluéncia.
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Figura 1- Correlagdo entre as alteragdes no processamento das superligas ao longo dos
anos e a temperatura de trabalho suportada (adaptado de BETTERIDGE E SHAW,

1987)

As superligas sdo os principais materiais utilizados nas partes quentes de

motores de turbinas de jatos, tais como as palhetas, pads e camaras de combustdo,

constituindo mais de 50% do peso do motor. Sdo também utilizadas em outras

aplicacdes industriais as quais incluem motores de foguetes, equipamentos para

tratamentos térmicos, equipamentos para processamento de materiais metalicos,

sistemas de gaseificacdo e liquefagdo, usinas de energia de turbinas a vapor, motores



alternativos, usina nuclear, plantas quimica e petroquimica e aplicagdes médicas
(CAMPBELL, 2006).

Atualmente as superligas sdo classificadas como ligas a base de niquel, niquel-
ferro-cromo e cobalto. O niquel apresenta estrutura cristalina CFC a temperatura
ambiente, o ferro e cobalto estrutura CCC e HC, respectivamente. No entanto, as
superligas a base de ferro e cobalto, por serem muito ligadas, apresentam estrutura
austenitica a temperatura ambiente. Portanto, as superligas apresentam muitas das
vantagens da estrutura CFC, como a existéncia de multiplos sistemas de deslizamento,
favorecendo boa ductilidade e conformabilidade com minima textura. (CAMPBELL,
2006, DECKER, 2006). Esses materiais sdo endurecidos por solugdo solida, pela
presenca de carbetos nos contornos de grao e por precipitagdo de fases intermetalicas,
sendo que as superligas a base de cobalto sdo endurecidas apenas pelos dois primeiros
mecanismos. A Figura 2 mostra uma comparacdo da tensdo de ruptura de superligas
forjadas com diferentes condi¢cdes de endurecimento. Evidentemente, as superligas

endurecidas por precipitagdo sdo as mais resistentes.
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Figura 2- Valores da tensdo de ruptura referente aos diferentes mecanismos de
endurecimento em superligas forjadas (adaptado de DAVIS, 1997)



2.2 Superligas de niquel

As superligas a base de niquel sdo as mais complexas. Tal complexidade ¢
devido a variada composicdo quimica, algumas superligas podem conter até doze
elementos de liga. Elas contém pelo menos 50% em peso de niquel e de 10 a 20% de
cromo, muitas delas com cerca de 8% de aluminio e titanio combinados, até 15% de
cobalto, e pequenas quantidades de boro, zirconio, hafnio e carbono. Outras adi¢des de
liga comuns sdao de molibdénio, nidbio, tantalo, tungsténio e rénio. Adigdes de cromo e
aluminio promovem resisténcia a oxida¢ao. Cromo forma uma camada de Cr,O3 sobre a
superficie, quando o aluminio estd presente ¢ formada uma camada ainda mais estavel
de A1,0;. Aluminio e titanio, além de serem efetivos no endurecimento por solugao
solida, sao também importantes endurecedores por precipitagdo. Esses elementos nas
ligas de niquel precipitam formando a fase y’, Nis(Al,Ti). A presenca de nidbio e/ou
tantalo ird formar a fase y~ (NizNb). Cobalto ajuda a aumentar a porcentagem em
volume dessas fases. As caracteristicas de tais fases serdo apresentadas no préximo
item. O endurecimento por solucao sélida também ¢ fornecido pelo molibdénio, tantalo,
tungsténio e rénio. Rénio contribui ainda para retardar a taxa de crescimento de y” sendo
usado em algumas das ultimas ligas fundidas a base de niquel. O molibdénio apresenta
duplo efeito de endurecimento por solucao sélida e formacdo de carbetos. Pequenas
adicoes de boro, zirconio e hatnio melhoram as propriedades mecanicas. Varios desses
elementos, incluindo o carbono, ajudam a endurecer formando carbetos na matriz ou no
contorno de grao (CAMPBELL, 2006). A Tabela 1 apresenta resumidamente o principal

papel dos elementos de liga na garantia do endurecimento.



Tabela 1- Papel dos elementos de liga nas superligas (SMALLMAN e BISHOP, 1999)

Liga Endurecedor Formadores  Formadores Reforgo de Formadores

Adicionada por solugdo vey”’ Carbetos Contorno de de camada de
solida grao oxido

Cromo X X X

Aluminio X X

Titanio X X

Molibdénio X X

Tungsténio X X

Boro X

Zirconio X

Carbono X

Niobio X X

Héfnio X X

Tantalo X X X

Ap6s o surgimento das ligas Nicrome e Monel, conforme mencionado na se¢ao
anterior, foram langadas, na década de 1940, as ligas da série Nimonic, com algumas
modificagcdes na composi¢do quimica, especialmente nos teores de aluminio e titdnio e
adi¢do de molibdénio e cobalto. No final ainda dessa década, iniciou o desenvolvimento
de ligas a base de niquel-cromo-ferro, as chamadas Inconel e Incoloy. Outras ligas foram
desenvolvidas como as do tipo niquel-cromo-molibdénio, designadas Waspaloy,
Hasteloy, Astroloy e René, que se caracterizaram pela adicao de molibdénio, conferindo a
estas ligas retencdo da elevada resisténcia mecanica e a oxidacdo a altas temperaturas
(DAVIS, 1997).

As superligas de niquel normalmente dividem-se em ligas trabalhadas e fundidas.
As ligas trabalhadas s3o usadas na forma de chapas endurecidas por solu¢do sélida ou por
precipitacdo para a fabricagdo de variados componentes, os quais sdo aplicados na
industria aeroespacial, nuclear e petroquimica. Quando as superligas de niquel sdo

utilizadas em aplicacdes que requerem temperaturas mais baixas sdao obtidas na condi¢ao



endurecida por solucao solida, quando a exigéncia € de temperaturas mais elevadas entao
as ligas endurecidas por precipitacao sao as indicadas.

DECKER (2006) citou que este grupo de superligas tem muitos atributos que tém
provado ser muito ttil e de grande durabilidade, como a elevada estabilidade da matriz
austenitica (y) CFC. O niquel ¢ livre de transformagdes alotropicas que poderiam
desestabilizar a estrutura e conseqiientemente as propriedades, em contraste as ligas a
base de ferro e cobalto. Em adigdo, a estrutura eletronica 3d quase completa do niquel ¢
bastante incompressivel. Isto, por sua vez, permite a precipitagdo preferencialmente de
fases ducteis ao invés de fases frageis, que demandam grande compressibilidade da
matriz. Desta forma, a matriz de niquel-cromo ¢ tolerante a adi¢des substanciais de
elementos de liga que irdo compor o endurecimento por solugdo solida e envelhecimento.

Outra caracteristica importante das superligas de niquel ¢ o desenvolvimento de
um filme aderente de 6xido. Tais filmes sdo formados por cromo e aluminio, conforme
mencionado anteriormente. Servem como uma barreira para a entrada de elementos
prejudiciais como oxigénio e enxofre, além de ndo permitir a saida de elementos de liga.
Esta baixa difusibilidade ¢ devido, inerentemente, a pequenas concentragdes de vacancias
cationicas (DECKER, 2006).

A Tabela 2 mostra as principais superligas de niquel e o ano em que foram

desenvolvidas.
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Tabela 2 — Superligas a base de niquel e respectivas décadas de criagdo (PATEL, 2006)

Década Liga
1900 — 1909 Monel alloy 400
1920 — 1929 Monel alloy K-500
1930 — 1939 Inconel alloy 600. Monel alloy R-405.
Permanickel alloy 300
1940 — 1949 Inconel alloy X-750. Ni-Span-C alloy902. Duranickel Alloy 301.

Incoloy alloy 800. Incoloy alloy 801. Nimonic alloy 75.
Nimonic alloy 80. Nimonic alloy 80A. Nimonic alloy 90

1950 — 1959 Inconel alloy 751.Incoloy alloy 825. Nimonic alloy 105.
Nimonic alloys 108, PE 11, PE 16

1960 — 1969 Inconel alloy 718. Inconel alloy 690. Inconel alloy 625.
Incoloy alloy 840. Nimonic alloy 81

1970 - 1979 Inconel alloy 601. Inconel alloy 617. Incoloy alloy 800H.

Udimet alloy 720. Incoloy alloy 903. Nimonic alloy 101.
Incoloy alloy MA 956. Inconel alloy MA 754.
Nimonic alloy 86. Inconel alloy 706
1980 — 1989 Inconel alloy 925. Inconel alloy 601GC.
Incoloy alloy 800HT. Inconel alloy 625LCF. Inconel alloy 725.
Incoloy alloy 907. Incoloy alloy 908. Incoloy alloy 909.
1990 — 1999 Inconel alloy 622. Inconel alloy 686. Incoloy alloy 890.
NILO alloy 365. Incoloy alloy 864. Inconel alloy 783.
Inconel alloy 718SPF. Incoloy alloy 832

2.3 O Inconel 718

Embora as superligas tenham se tornado um sucesso desde que foram
desenvolvidas no inicio do século XX foi em 1959 que H. Eiselstein, da empresa Inco,
revolucionou a industria das superligas com a criagao do Inconel 718, no qual encontra-se
a unica combinagdo de atributos: alta resisténcia, soldabilidade e fabricabilidade. Em
1962 a Pratt&Whitney reconheceu o espetacular balango de propriedades do Inconel 718
e emitiu sua primeira série de especificagdes do material, a qual incluiu barras, pecas
forjadas, chapas e arames de solda, todos a partir do material fundido a vacuo. A primeira
aplicacdo critica, também pela Pratt&Whitney em 1962, foi um difusor soldado de um
motor de avido (PAULONIS e SCHIRRA, 2001). Do seu patenteamento em 1963 até os

dias atuais, tal superliga tem sido a mais produzida e comercializada em todo o mundo,
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representando quase metade do total das superligas vendidas, sendo aplicada em

componentes da industria aeroespacial, nuclear e de petroleo (SMITH e PATEL, 2005).

2.3.1 Caracteristicas e propriedades

O Inconel 718 ¢ um tipico exemplo de superliga do tipo niquel-ferro-cromo.
Alguns autores nomeiam este grupo de ligas niquel-ferro (SITH e PATEL, 2001). Este
tipo de superliga ¢ considerado uma extensao do ago inoxidéavel austenitico. A adi¢do de
ferro em substituicdo a parte de cobalto e molibdénio tornou o Inconel718 bastante
competitivo, uma vez que foi possivel reduzir o custo de fabricagdo. Outra alteragdo
importante foi a substituicao de parte do aluminio e titdnio por nidbio. A adi¢dao de nidbio
além de proporcionar elevado endurecimento pela precipitagdao da fase y” (NizNb), que ¢
extremamente resistente, permitiu que fossem realizadas operacdes de soldagem nos
componentes fabricados a partir deste material, que até entdo ndo era possivel nas
superligas a base niquel. O fato da cinética de precipitagdo da fase y” ser muito lenta
possibilita o alivio de tensdes antes do endurecimento por precipitacao (envelhecimento)
e, consequentemente, evita as trincas durante a operagdo de soldagem ou mesmo durante
o tratamento térmico pos-soldagem. Segundo GOBBI (1996), o nidbio ¢ o elemento
chave que contribui para a vasta aplicabilidade do Inconel 718.

A Tabela 3 apresenta a composi¢ao quimica do Inconel 718 e a Tabela 4 mostra

algumas propriedades fisicas e mecanicas.
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Tabela 3- Composi¢cdo quimica da superliga Inconel 718 - % em peso (DONACHIE e
DONACHIE, 2006).

Composicao quimica
Cr Mo Nb Ti Al Fe C Cu Ni
190 3,0 51 09 05 185 0,08max 0,15max. Balanco

Tabela 4 — Propriedades mecanicas e fisicas do Inconel 718 (DAVIS, 1997)

Propriedades fisicas

Densidade (g/cm”) 8,19

Temperatura de fusdo (°C) 1200 - 1336

Calor especifico (J/kg -.K) 435

Condutividade térmica (W/m-K) 11.4 Sol. e envelhecido
Resistividade elétrica (nQ2- m) 1218 Sol.e envelhecido
Modulo de elasticidade (GPa) 200 a20°C

Propriedades mecanicas

Laminado a quente Sol. e envelhecido
Limite de escoamento (MPa) 448 1207
Resisténcia a tragao (MPa) 896 1389
Alongamento (%) 54 20
Dureza (HRC) 16 46

13



Em virtude da variada composi¢do quimica do Inconel 718 a microestrutura deste
material, consequentemente, pode apresentar diferentes fases as quais podem contribuir
beneficamente para as propriedades mecanicas. Ou, dependendo do balanco de elementos
de liga, uma influéncia negativa pode ser verificada. A Tabela 5 mostra as principais

fases que podem estar presente na superliga.

Tabela 5- Principais fases que podem estar presentes na superliga Inconel 718

(CAMPBELL, 2006, DECKER, 2006, DONACHIE e DONACHIE, 2002, SMITH e
PATEL, 2005, XIE et al., 2005, DAVIS, 1997).

Estrutura Parametro de

Fase Férmula N Caracteristicas
cristalina rede (nm)
A matriz austenitica a base de niquel exibe
todas as vantagens da fase CFC:permite uma
ampla porcentagem de elementos em solucao
Y i CFC i solida, como Fe, Cr, Co, Mo, Ti e Al, alta

ductilidade pois apresenta varios sistemas de
deslizamento, é extremamente estavel por ser
livre de transformagdes alotropicas mesmo
em altas temperaturas.

Em muitas ligas de niquel ¢ a principal fase
endurecedora, responsavel pela resisténcia
mecédnica a altas temperaturas. Mas no
Inconel 718, o potencial endurecedor nédo € o
mais efetivo. Fase ordenada com a matriz
apresentando um desajuste de cerca de 0,1%.
Portanto, precipita-se rapidamente de forma
homogénea, com uma baixa energia de
superficie, na faixa de temperatura de 600 a
925°C. Tem extraordinaria estabilidade a
longo prazo, pois apresenta taxa de
0,3561-Ni;Al  crescimento muito baixa, de modo que a liga

Niz;Al ou (orggri da puro envelhece muito lentamente mesmo a 0,7 Tf.
Ni;Ti L1,) at¢ 0,3568 para A coeréncia y/y° ¢ mantida a altas
2

Ni3(AlgsTips)  temperaturas. O grau de ordem aumenta com
a temperatura, ligas com um elevado volume
de y’ exibem um aumento na resisténcia
quando a temperatura ¢ aumentada até =~
700°C. A desorientagdo y/y" determina a
morfologia do precipitado: até = 0,05% os
precipitados sdo esféricos, com
desorientagdes maiores, ou seja, a maiores
temperaturas, a morfologia se altera para
cubdide. Estes medem de 12 a 300 nm. Exibe
relacdes de orientagdo com a matriz de
{100},//{100},¢ <1005, // <100>,-.
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Fase

Formula

Estrutura
cristalina

Parametro de
rede (nm)

Caracteristicas

Ni;Nb

TCC

(ordenada

DO0,,)

2,=0,3624
c=0,7406

Fase endurecedora mais efeciente do Inconel
718 formada com a presenga de nidbio.
Precipita-se ~ entre 600 e  980°C
homogeneamente e com baixissima cinética,
proporcionando melhor conformabilidade e
soldabilidade. Tal fato ¢ devido ao
endurecimento por coeréncia, que aliado ao
nimero  limitado de  sistemas de
deslizamentos operantes nesta fase, sdo
responsaveis pelas excelentes propriedades a
temperaturas elevadas. Estudos indicam
ainda que as particulas sdo muito resistentes
ao corte. Os precipitados t€ém formato de
discos alongados e medem menos que 30 nm.
Assim, com a mesma porcentagem em
volume, apresenta maior resisténcia do que a
fase y'. O Inconel 718 normalmente contém
cerca de 15% y" juntamente com 4% v’.
Outra caracteristica € que y'* € menos estavel
do que a fase y. Acima de 700°C os
precipitados ~ tornam-se  grosseiros ¢
transformam-se na fase 6. Exibe relagdes de
orientagdo com a matriz de {001},//{001},
e <100y, // <100»,.

Ni;Nb

Ortorr6mb

ica

(ordenada
CU3Ti)

2=0,5106-
0,5110

be=0,4210-
0,4251

c=0,4520-
0,4556

Caracteriza-se como uma modificagdo da
fase y'’, pois pode precipitar a partir dos
contornos de y ou diretamente da matriz
austenitica. E termodinamicamente estavel e
incoerente com a matriz. Pode precipitar
durante o tratamento de envelhecimento por
volta de 750°C, sendo designada Opaixa
temperatura-  1NESta  situagdo € observada em
agrupamentos continuos de plaquetas nos
contornos de grio. Precipita-se ainda durante
o tratamento de solubilizagdo, na faixa de
temperatura entre 900 e 1000°C, a chamada
Oata  temperawra-  ESta  apresenta-se  com
morfologia globular. A relacdo de orientagdo
com a matriz é ,(100)s/{111}, e [100]5 // <
110y,.

MC

TiC
NbC

Cubica

a,=0,430-0,470

No Inconel 718 os mais comuns sdo oS
carbetos de nidbio e titdnio. Apresentam
morfologia globular ou irregular. Precipitam
preferencialmente nos contornos de grao
durante a solidificagdo. A partir de = 1200°C
podem se decompor e formar os carbetos
M23C6 e/ou MC6

M»;Cs

(Cr,Fe,Mo)
23C

CFC
(D0)

a,=1,050-1,070

Formam-se durante o tratamento térmico ou
em servigo entre 760 a 982°C. Os mais
comuns sdo os de cromo, no entanto, podem
aparecer também de ferro, molibdénio ou
cobalto. Estavel em temperaturas mais
baixas, podendo formar segundo reagao:
MC+ Y —My;Ce + 'y'
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Estrutura

Parametro de
rede (nm)

Caracteristicas

a,=1,085-1,175

Normalmente estes carbetos podem conter
ferro ou molibdénio. Precipitam na matriz no
intervalo de temperatura entre 815 e 982°C.
Apresentam-se distribuidos aleatoriamente.

a,=0,5093
co=0,8276

Fase estavel, podendo precipitar a partir da
fase y’. Ocorre quando a relacdo Ti/Al ¢
muito alta e o componente ¢ mantido a alta
temperatura por muito tempo. Pode ser
formada intergranularmente em forma celular
ou como placas aciculares no padrido
Widmanstétten.

Forma-se no material quando este é exposto
a temperaturas maiores que 700°C por longo
periodo de tempo ou sob tensdo mesmo por
tempos curtos. Normalmente é observada
nos contornos de grdo, proxima a fase 9.
Apresenta formato globular.

a,=0,880-0,910
¢=0,450-0,480

Precipita-se no material sob tensdo a alta
temperatura por periodos prolongados de
tempo. Pode ocorrer em microestrutura
extremamente segregada ou se a matriz ¢
suficientemente desprovida de niquel devido
a formacao das fases y’, v, 9, n. Apresenta
formato de globulos alongados ou formato
irregular.

Fase Formula . .
cristalina
FC3MO3C
M€ ReNbC CFC
o—Cr
(TCP) - CCC
FeCr
o FeCrMo
CrFeMoNi  Tetragonal
(TCP) CrCo
CrNiMo
Laves (Ni.Cr,
(TCP) Fe)z’(l}l‘ib),Mo Hexagonal

a=0,475-0,495
¢=0,770-0,815

Fase fragil por se formar a partir da
segregacdo de elementos de liga durante a
solidificacdo, operagdes de soldagem ou apos
longa exposi¢do a alta temperatura. Estd
relacionada & presenga de niobio, ferro e
silicio. Possui formato globular alongado ou
plaquetas.

Acerca das fases que

podem estar

presentes no Inconel 718, algumas

consideragdes devem ainda ser destacadas. O fato da principal fase endurecedora do

Inconel 718, fase y’’, ser metaestavel, restringe a aplicagdo do Inconel 718 até¢ 650°C.

Acima desta temperatura, tal fase transforma-se na fase o, que conforme reportado por

diversos autores, tem um potencial endurecedor menor que a y’’. Portanto, considera-se

que a presenga de o € prejudicial ao material (SMITH e PATEL, 2005).

Aumentar o teor de determinados elementos de liga pode resultar no prejuizo do

desempenho de componentes quando submetidos a temperaturas muito elevadas. Nas

superligas a base de niquel-ferro podem formar as Fases Topologicamente Compactas, ou

16



Topographically Closed-Packet (TCP), conforme indicado em algumas fases na Tabela 5.
Estas fases se formam devido a um certo niimero elementos de liga, que embora
adicionados para favorecer as propriedades do material podem resultar em fases
indesejaveis que causam fragilizagdo em servigo se a composi¢do € o processamento nao
forem cuidadosamente controlados. Outro exemplo que pode ser dado ¢ o aumento do
teor de aluminio e de titanio. Neste caso, a conseqiiéncia ¢ a redu¢do do ponto de fusdo da
liga, estreitando assim a faixa de temperatura de forjamento, o que torna dificil o
processamento (CAMPBELL, 2006).

Da Figura 3 a Figura 7 ¢ possivel observar imagens das principais fases citadas
nesta se¢ao.

Na Figura 3 e na Figura 4 observam-se as fases y’, precipitada na forma esférica, e
v"’, exibindo formato de discos alongados. Na Figura 4-b, a qual apresenta ainda a fase 6
precipitada com morfologia de plaqueta, ¢ mostrado claramente a diferen¢a de tamanho
entre as fases endurecedoras y'e y'’, e a fase . Tal fato, segundo XIE et al. (2005), ¢é o

motivo pelo qual a presenca da fase 6 diminui a resisténcia mecanica do Inconel 718.

Figura 3 - Imagem obtida por MET da precipitagdo das fases y'e y’~ em um lingote
fundido de Inconel 718 (ARAUIJO, 2012).
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a)

Figura 4 - Micrografias obtidas no MET da superliga Inconel 718 forjada a quente
mostrando: a) precipitagdo da fase 5, b) precipitacdo das fasesy’, y"’, 6 (VALLE, 2010)

A Figura 5 e a Figura 6 apresentam precipitacao da fase o nos contornos de grao. A
Figura 5-a refere-se ao Inconel 718 original, o qual Nb+Al+Ti é aproximadamente 5,5%
e a Figura 5-b ao Inconel 718 modificado, onde Nb+Al+Ti por volta de 7,4%. Nota-se
que no Inconel 718 ocorre maior precipitagdo de 6 durante envelhecimento. Se o
tratamento de envelhecimento for conduzido a temperaturas mais elevadas, a precipitagao
desta fase no Inconel 718 modificado ¢ mais intensa, conforme observado na Figura 6.
XIE et al. (2005) ressaltam que a morfologia da fase & também altera, passando de

pequenas “varas” ou globulos para grandes laminas e lamelas.
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Figura 5 - Imagens de MEV apresentando precipitacdo da fase & nos contornos de grao
do: a) Inconel 718 original ~ b) Inconel 718 modificado (XIE et al., 2005).

Figura 6 - Imagem de MEV apresentando intensa precipitagao da fase 6 nos contornos de
grao de Inconel modificado (XIE et al., 2005).

A Figura 7 detalha a precipitagdo de carbetos nos contornos de grao. Nesta

imagem COZAR e PINEAU (1973) explicaram que a area clara ao redor dos contornos ¢

livre de precipitagdo das fasesy e y’’.

19



Figura 7 - Imagem da precipitagdo de carbetos nos contornos de grdo do Inconel 718
(COZAR e PINEAU, 1973).

2.3.2 Mecanismos de endurecimento

O endurecimento ou aumento de resisténcia de um material ocorre quando o
movimento das discordancias ¢ dificultado pela presenca de obstaculos (LeMAY, 1981).
As ligas a base niquel exibem altissima resisténcia por serem, em boa parte, endurecidas
por precipitacdo. Algumas ligas endurecidas por solugdo solida sdo a Inconel 600 e 625.

No mecanismo de endurecimento por precipitacdo os precipitados dispersos na
matriz impedem o movimento continuo das discordancias. Estas s6 conseguem
prosseguir o movimento cortando ou curvando-se ao redor dos precipitados (LeMAY,
1981), dependendo do tamanho da particula. Se a particula que estd bloqueando o
movimento das discordancias € fina e coerente com a matriz, entdo as discordancias
conseguem cortd-las. Mas, se as particulas sofrerem coalescimento e se tornarem
incoerentes com a matriz, o desbloqueio ocorrera pela formagao de anéis. Orowan propos
que a linha de discordancias ird se curvar e deixar anéis ao redor destas particulas, como
ilustrado em Figura 8-b, conseguindo entdo prosseguir seu movimento no plano de

deslizamento (DIETER, 1983).
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Figura 8 — Desenho esquematico da passagem de discordancias por precipitados
dispersos na matriz: a) discordancias cortando precipitados finos, b) discordancias
criando anéis nos precipitados — mecanismo de Orowan (adaptado de DIETER, 1981).

Na maioria das ligas a base de niquel a precipitacdo da fase y" ¢ a principal
responsavel pelo endurecimento do material. No entanto, existem algumas poucas ligas
dessa classe em que a principal contribui¢do ¢ fornecida pela precipitagdo fase y'’, como
o caso do Inconel 718. CHATURVEDI ¢ HAN (1983), em estudo aos mecanismos de
endurecimento no Inconel 718, explicaram que, mesmo ambas as fases precipitando
coerentemente com a matriz, a alta resisténcia se deve primeiramente a fracdo
volumétrica da fase y"" em relagdo a fase y’, cerca de 3:1, sendo que este valor chega até
3,75:1 segundo OBLAK (1974), ou 4:1. Outra razao, segundo os autores, € que mesmo as
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duas fases sendo endurecidas pelos mecanismos de ordenacdo e de coeréncia com a
matriz, a fase Y’ apresenta maior valor de energia de contorno de anti-fase, o que resulta
em maior forca necessaria para a discordancia ultrapassar o precipitado. Para chegar a
esta conclusdo, foram adotadas equagdes que quantificam o efeito de cada mecanismo
levando em consideragdo a morfologia das particulas. Vale destacar que tais fases
precipitando coerentemente com matriz desenvolvem um intenso campo de deformagao
com excelente efeito endurecedor (XIE et al. 2005).

XIE et al. (2005) reportaram que o endurecimento fornecido pelas fases y e vy’
no Inconel 718 pode ser melhorado mediante alteragdes na composicao quimica. Teores
mais elevados de aluminio, titdnio ¢ nidbio aumentam a fracdo volumétrica destas fases
em aproximadamente 30%. Tal mudanca na composicdo quimica resultou ainda na
formacdo de um precipitado associado y'+ y’’, cuja morfologia compacta de cuboide
exibe taxa de crescimento menor do que a dos precipitados y'e y* separados. A maior
estabilidade destas fases a temperaturas acima de 650°C melhora o endurecimento pois
sao observados aumento da temperatura de solubilidade das fases y" e y'~ em

4

aproximadamente 100°C e retardo da transformacdo da fase Yy~ em fase 0, cuja
morfologia em forma de agulha e enorme dimensao prejudica as propriedades mecanicas.
SMITH e PATEL (2005) ressaltaram que se a concentracao de nidbio exceder cerca de
5%, pode promover a precipitagdo da fase 6 e Laves, ambas deletérias.

A precipitagdo de carbetos também pode ocorrer, acompanhada de beneficios e
maleficios. Os carbetos, quando devidamente formados, ao precipitarem nos contornos de
grao, previnem ou retardam o deslizamento do grao permitindo o relaxamento da tensdo
ao longo do contorno. A auséncia de carbetos nos contornos pode resultar em formagao

de vazios que contribuirdo para excessivo deslizamento do contorno de grao. No entanto,

um filme continuo de carbonetos em toda a extensdo do contorno ¢ caminho para
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propagacao de trinca fragilizando o material. Se os carbetos se apresentarem finamente
distribuidos no interior do grdo, contribuem para o endurecimento. Mas segundo
CAMPBELL (2006), este resultado ¢ significativo apenas nas superligas que nao sao
endurecidas pela fase y’, como as ligas a base cobalto. O autor reportou ainda que por
serem mais duros e mais frageis do que a matriz, a presenca de carbetos no contorno de
grao das ligas a base de niquel afeta a resisténcia a alta temperatura, a ductilidade e a
resisténcia a fluéncia.

JACKMAN et al. (1991), em pesquisa a influéncia da redugdo de carbono no
Inconel 718, concluiram que a auséncia de carbetos ndo afetou a resisténcia a tragdo nem
a fluéncia, e a tenacidade a fratura e a vida em fadiga de baixo ciclo aumentaram
substancialmente. Mais, o crescimento de graos foi essencialmente independente do
decréscimo do teor de carbono no intervalo de temperaturas e tempos investigados. A
faixa de temperatura chegou a 1037°C.

COZAR e PINEAU (1972), analisando a estabilidade térmica do Inconel 718,
identificaram que a intensa precipitacdo de carbetos pode empobrecer a matriz de nidbio
(conforme figura 5), reduzindo ou impedindo a formacdo das fases endurecedoras, e
conseqiientemente, enfraquecendo o potencial endurecedor da liga.

O endurecimento por solucao sélida tem como base uma matriz endurecida com
atomos de soluto, intersticiais ou substitucionais, em solugdo. Este mecanismo de
endurecimento tem como funcdo conferir resisténcia a matriz. Solutos com boa
solubilidade e alto coeficiente de endurecimento podem resultar em apreciavel
endurecimento por solugdo sélida e deve também melhorar a resisténcia a fluéncia da
matriz (JENA e CHATURVEDI, 1984). Nas ligas de niquel, elementos como cobalto,
cromo, molibdénio, tungsténio e nidbio podem contribuir para o endurecimento por

solugdo solida. No entanto, nas ligas que contém nidbio, como o Inconel 718, a
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precipitacdo da fase y'* tem efeito de endurecimento bem mais importante, (SMITH e
PATEL, 2005). O efeito do endurecimento por solugao sélida é preponderante nas ligas a
base de niquel quando a aplicacdo requer temperaturas mais baixas para que nao ocorra
nenhuma precipitagdo, conseqlientemente nao ¢ exigido resisténcia muito elevada, e
quando ha necessidade de alta resisténcia a corrosao. Como exemplo, as ligas Hasteloy
X e Inconel 625 sdo predominantemente endurecidas por solucdo sélida (DECKER,

2006).

2.3.3 Deformacao plastica

Diversos trabalhos na literatura estudam os mecanismos de deformagdo plastica
no Inconel 718 (LEE ET al., 2011, YUAN et al., 2005, PINEAU et al., 2009, XIAO et
al., 2005 e 2008, SUNDARARAMAN et al., 1988, THOMAS et al., 2006). Em geral, ¢
reportado que o Inconel 718 tem forte tendéncia para formar bandas de deslizamento
planares. Esta caracteristica consiste em multiplos grupos de bandas formadas pela
movimentagdo de discordancias nos planos {111}. Esta configuragdo poderia ocorrer
tanto na deformagao a temperatura ambiente como em temperaturas mais elevadas.

Alguns autores indicam que em temperaturas mais baixas a formacdo das bandas
de deslizamento seria atribuida a baixa energia de falha de empilhamento - EFE (SFE -
stacking-fault energy) do material. Este fato levaria a uma grande densidade de
discordancias dispostas homogeneamente de forma “estendida”, e, conseqiientemente,
com baixa habilidade de deslizamento cruzado para outros planos (HUMPREY et
al.,1996, XIAO et al., 2005 ).

Outra razdo para a formacgdo das bandas estaria relacionada aos precipitados y’ e

y” coerentes e ordenados com a matriz, os quais sdo cisalhados por pares de discordancias
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movendo-se nos planos primarios de deslizamento. XIAO et al. (2005) reportaram que
quando a deformagdo ocorre pela movimentacao de pares de discordancias, a deformagao
entdo se torna localizada em um plano sobre o qual as discordancias estavam
posicionadas. A presenca de precipitados coerentes e ordenados, desta forma, iria inibir o
deslizamento cruzado resultando no deslizamento exclusivamente de forma planar (XIAO
et al., 2005).

LIAN et al., (2008), MILLIGAN (1987), pesquisaram o comportamento
mecanico de superliga de niquel endurecida pela fase y* (M951). Eles reportaram que
quando uma discordancia esta constrita dentro do precipitado em pares, ¢ devido a alta
energia de contorno de anti-fase. Mas, aquelas que conseguem cisalhar o precipitado e
emergir, dissociam-se em discordancias parciais devido a repulsdo elastica e porque ¢
energeticamente mais favoravel. No entanto, esta dissociacdo causa defeitos, entdo sao
geradas as chamadas falhas de empilhamento

O cisalhamento dos precipitados pelas discordancias parciais resultando em
empilhamento de falhas, acaba por influenciar o processo de deformacao. Segundo
MAHAJAN et al., (1997) a formagdo de maclas na estrutura CFC consiste de
consecutivos empilhamentos de falhas nos planos {111}, que, por acidente, crescem
propagando nos degraus dos planos associados a migragao de contorno de grao. Segundo
os pesquisadores, as maclas de recozinento ou deformacgdo sdo cristalograficamente
idénticas.

A Figura 9-a mostra a formagdo das bandas de cisalhamento e na Figura 9-b
observa-se uma imagem obtida em MET na qual ¢ evidenciado o cisalhamento do

precipitado pelas discordancias.
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Figura 9 — Imagens obtidas em MET mostrando: a), b) bandas de deslizamento no
Inconel 718, ¢) pares de discordancias na fase y'.

2.3.4 Tratamento térmico

Todas as superligas, endurecidas por precipitacdo ou ndo, geralmente requerem
algum tratamento térmico a fim de preparar o material para subseqiiente processamento,
ou para alcancar no produto final a microestrutura responsavel pelas propriedades

desejaveis para determinada aplicacdo. Os tratamentos térmicos praticados no Inconel
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718 sdo solubilizagdo e subseqliente tratamento térmico de precipitacdo ou
envelhecimento. Na literatura, ¢ possivel consultar diversos diagramas precipitagdo-
tempo-temperatura propostos para a liga Inconel 718 (ARMIDA, 1991, BEAUBOIS,
2004, CARLSON, 1989, LIU, 1999 e 1997, PATEL, 2001, VAN DER VOORT, 1991).
Tais diagramas t€ém a finalidade de estimar as fases presentes a partir da indicagdo do
tempo e temperatura em que as transformacgdes ocorrem a medida que o material €
resfriado. Neste estudo o diagrama de Van der Voort (1991) foi adotado como base para
esta consulta e ¢ apresentado na Figura 10.

ApoOs as operacoes de fusdo para obtengdao do material, MURATA et al. (1994)
relataram que a microestrutura de solidificagdo do Inconel 718 normalmente ¢ constituida
de carbetos do tipo MC, Laves, 8, y"" e y’, na matriz y. E conduzido entio o tratamento de
homogeneizagao que visa a dissolucdo das fases e preparacdo do material para o
envelhecimento. A temperatura do tratamento pode ser alterada com pequenas
modificagdes na composi¢ao quimica. Normalmente, ocorre em temperaturas muito altas
e tempos bem extensos. Neste caso, as temperaturas aplicadas ficam entre 1150 e
1200°C.

O tratamento de solubilizagdo ocorre na faixa de 1030°C. Pelo diagrama da
Figura 10, apdés esta temperatura verifica-se dissolu¢do das fases. No entanto, neste
diagrama, ndo ha indicagdo da dissolucdo de carbetos. O carbeto primario MC ¢
metaestdvel e durante o tratamento térmico tende a se decompor em carbetos mais
estaveis como o M»3Cs € M¢C, nos intervalos de temperatura entre 760-982°C e 815-
982°C, respectivamente.

Apo6s a solubilizagdo o material pode ser resfriado ao ar, em agua, 6leo, etc. O

propoésito de um resfriamento mais rapido € manter a temperatura ambiente a solugdo
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solida supersaturada e permitir ainda a precipitagdo mais fina de y'e vy~ durante o
envelhecimento posterior (DECKER, 2006)

Para a condugao do tratamento de envelhecimento, observa-se pela Figura 10 que
as fases y’e y'” precipitam rapidamente, no intervalo de temperatura compreendido entre
700 e 900°C. ALAM et al. (2010), relataram que a precipitagao da fase y'" precede a da
vy e ocorreu em apenas 8 minutos durante o tratamento térmico a 706°C, e que o
endurecimento do Inconel 718 ocorre nos primeiros estagios do envelhecimento.

No Inconel 718, o envelhecimento ¢ realizado normalmente em dois estagios e em
temperaturas consideradas baixas, abaixo de 800°C. Este procedimento evita o
crescimento exagerado de grao, permite relaxar tensdes e ndo alcanca a temperatura de
formacdo da fase 6. Para a maioria das aplicagdes, o Inconel 718 recebe um dos dois
tratamentos térmicos (ASM, 1991):

* Solubilizagao entre 925 e 1010 °C, envelhecimento a 720 °C por 8 h,

resfriamento no forno até 620 °C, mantém a 620 °C por 18 h, resfriamento ao ar

* Solubilizagao entre 1035 e 1065 °C, envelhecimento a 760 °C por 10 h,

resfriamento no forno até 650 °C, mantém a 650 °C por 20 h, resfriamento ao ar

Estes tratamentos sdo considerados 6timos para o Inconel 718, onde se obtém
uma combinacao de resisténcia a ruptura, tenacidade ao entalhe e excelente ductilidade.
Os maiores valores de resisténcia a tragdo e limite de escoamento a temperatura ambiente
também estdo associados a esta configuracao de tratamento térmico.

Os tratamentos térmicos no Inconel 718 praticados nas industrias do petréleo,
nuclear e acronautica sdo semelhantes aos tratamentos descritos acima. No entanto, sdo
especificos para atender as particularidades de cada industria. A

Tabela 6 mostra as diferentes praticas de tratamento térmico utilizado em cada
segmento citado. Esses valores constam no trabalho de ARAUJO (2012), sendo que para

a industria do petroleo foram retirados da norma API6A 718 (2004), e os valores dos
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demais segmentos foram obtidos em pesquisa direcionada ou diretamente com a

industria.

Tabela 6- Tratamentos térmicos aplicados no Inconel 718 nas diferentes industrias
(ARAUIJO, 2012, API6A 718, 2004).

Trat. térmico Solubiliza¢do Envelhecimento

975 °Cpor 1 horae 10 760 °C por 4 horas ¢ 45 minutos,
minutos. Resfriamento seguido por resfriamento a 37 °C

Nuclear em agua por hora até 650 °C. Manter 650 °C
por 1 hora e 05 minutos.
960 °C por 45 720 °C por 8 horas, seguido por
Aeronutico minutos. Resfriamento resfriamento em forno por 2 horas ¢
em agua. 620 °C por 8 horas.
1030 °C por 2 horas.
Petroleo Resfriamento em 860 °C por 6 horas.
agua.
1040 a)
solvus 6
925
%.i
g 815
e
= sob tensdo
51
£.705
=
b
595 ;
sob tensdo
- 2
107! 1 o 10> 10 10
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Figura 10 - Diagrama tempo-temperatura-precipitacdo do Inconel 718: a) sob

deformacdo, b) sem deformacao (adaptado de VAN DER VOORT, 1991).
2.4 Oxidagdo (OAIC)

As ligas de Ni sdo aplicadas em condig¢des severas de operagdao que requerem boa
resisténcia mecanica e a oxidacdo em temperaturas elevadas. A barreira protetora para
essas ligas ¢ formada principalmente pelos 6xidos de cromo e de aluminio. Entretanto,
quando exposto ao ar em temperaturas em torno de 700°C, o niquel apresenta uma
importante perda de ductilidade com a ocorréncia de fratura intergranular associada a um
mecanismo conhecido como OAIC (Oxidation Asssisted Intergranular Cracking).

Alguns trabalhos investigaram a oxida¢do intergranular no niquel a altas
temperaturas (HAUGSRUD, 2003, PERUSIM, 2005). Nas ligas de niquel, esse
fendmeno freqlientemente ocorre como conseqiiéncia de baixa concentrag¢do de elementos
de liga em solugdo solida que formam 6xidos termodinamicamente mais estaveis, como
aluminio, cromo e titanio.

Particularmente o Inconel 718 que exibe boa resisténcia a oxidagdo até

aproximadamente 650°C apresenta também a ocorréncia do OAIC. A partir desta
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temperatura, o oxigénio difunde rapidamente e preferencialmente pelo contorno de grao
levando a oxidagao intergranular, resultando em falha prematura e severa fragilizagao.

Esse mecanismo nao afeta apenas a ductilidade do material, mas tem implicagdes
no comportamento em fluéncia e fadiga. Na literatura cientifica encontram-se estudos do
efeito da oxidacao na vida em fadiga e fluéncia do Inconel 718 (CONNOLLEY, 2000,
GHONEM, 1992, LIU, 1986, MOLINS, 1997, VALERIO, 1994). A taxa de crescimento
da trinca em fluéncia, por exemplo, pode ser até 1000 vezes mais rapida ao ar do que em
ambiente de vacuo ou gas inerte (FLORENCE, 1980, STRUCKE, 1984). ANDRIEU et
al. (1994) analisaram a vida em fadiga do Inconel 718 e constataram também que a taxa
de crescimento da trinca aumenta mais de trés ordens de magnitude, sob pressdo de
oxigénio.

A fenomenologia do OAIC esta longe de ser explicada satisfatoriamente e formar
um consenso. Diversos mecanismos sdo propostos para a fragilizacao intergranular
provocada pela oxidagdo no Inconel 718. No presente trabalho, serdo reportados
resumidamente os resultados considerados mais relevantes e consistentes.

CARPENTER (1997) e PANG (1994) mostraram que durante o tratamento
térmico do Inconel 718 ocorre segregagdo de nidbio nos contornos de grao e na
superficie. Mesmo assim foram feitos questionamentos acerca da origem de nidbio
excedente nos contornos de grao que justificasse a ocorréncia do OAIC.

Estudos conduzidos por SHIRO (1993) evidenciaram que o NbC, sempre presente
na microestrutura das ligas de niquel, embora tenha altissima temperatura de fusdo (em
torno de 3500°C), comega a se decompor a partir de 490°C. Segundo o autor, a
decomposicdo seria resultante da reacdo do NbC com o oxigénio. A reacao de oxidacao

resultaria em um 6xido extremamente fragil, de acordo com a seguinte equacao:
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2NbCp g5+ 4,40, = Nb,Os + 1,9CO; Equacao 1

Desta forma, a decomposicdo do NbC ndo sé mostra que pode ocorrer o
fendmeno de oxidagdo nas ligas com NbC como também justificaria excesso de niobio
nos contornos de grao e na superficie pelo mecanismo de difusdo. KIRMAN (1969) ainda
concluiu que o carbono resultante da decomposi¢do do NbC iria formar Cry;Ce a
temperaturas maiores que 700°C.

GAO et al. (1994) também reportaram o fendmeno de oxidacao no Inconel 718.
Foi verificado que quando o Inconel 718 ¢ exposto ao ambiente em temperaturas
elevadas, os carbetos mudavam sua morfologia. Os autores observaram que a morfologia
compacta passava a assumir um aspecto “emplumado”, o qual foi atribuido a rea¢ao do
NbC com o oxigénio. KRUPP (2005) também reportaram tal morfologia, como mostrado
na Figura 11.

MILLER et al. (2000) verificaram ainda que além da decomposi¢do e oxidacao
dos NbC, a fase NizNb também sofreria 0 mesmo processo. Segundo os autores, a fase
NizNb se decompde para formar o 6xido Nb,Os, contribuindo de forma marcante para a
fragilizagdo associada ao fenomeno de OAIC.

CONNOLLEY et al. (2000), analisando o efeito da oxidacao no Inconel 718,
observaram que apos certo tempo entre 550 e 600° a superficie polida apresentava
deformagdes sub superficiais e at¢ mesmo “perfuracdes”, como mostra a Figura 12. Esta
caracteristica estaria relacionada a oxidagao dos carbetos, que ao formar Nb,Os, ocorreria
uma expansao de volume causando literalmente uma erup¢ao. Os autores desenvolveram

um esquema para a oxidagao e erupcao de carbetos, conforme Figura 13.
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Figura 11 — Micrografias obtidas em MEV no Inconel 718 apresentando: a) oxidagdo de
NbC a 650°C, visto da superficie, b) secdo transversal apds 100h de exposicdo ao ar, c)
durante propagac¢ao da trinca intergranular (adaptado de KRUPP, 2005).
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Figura 12 — Micrografias obtidas em MEV apresentando a oxida¢do de carbetos no
Inconel 718: a) erup¢do com morfologa de “torre”, ap6s 16 h de exposigdo a 550°C, b)
erupcao com formato irregular, apds16 h de exposicao a 550°C, ¢) deformagao local por
oxidacdo sub-superficial apds 128 h de exposicdo a 550°C (adaptado de CONNOLLEY
et al., 2000).
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Figura 13 — Diagrama esquematico de diferentes cenarios de oxidacdo de carbetos: a)
carbeto exposto na superficie polida, b) carbeto interceptando a superficie, ¢) carbeto sub-
superficial causando deformacgao na matriz (adaptado de CONNOLLEY et al., 2000).

|

A energia de ativacdo para a oxidag¢dao no inconel 718 foi medida por alguns
autores ¢ os valores sdo divulgados na Tabela 7. Como a energia de ativagdo ¢ afetada
pela pressao de oxigénio, estagio de oxidacdo, temperatura e tempo de exposicao ao

ambiente, ha uma grande divergéncia nos valores reportados.
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Tabela 7- Valores de energia de ativagdo para a oxidagdo do Inconel 718.

Energia de ativagdo (kJ/mol) Fonte

268 KRUPP (2005)

290 PFAENDTNER (2001)
171 £ 15° SHIRO (1993)

140+ 15" SHIRO (1993)

160 + 15 SHIRO (1993)

287 + 46> VALERIO (1994)

191 + 77 VALERIO (1994)

% Estagio I na pressdo de 4 kPa de oxigénio.

! Estagio I na pressdo de 8 e 16 kPa de oxigénio.
? Estagio I na pressdo de 4, 8 e 16 kPa.

3Sob pressdo de 100kPa de oxigénio.

* Sob atmosfera com vapor de 4gua misturado com argdnio.

Em temperaturas mais elevadas, a oxida¢ao no Inconel 718 ocorre diferentemente
do que foi descrito até agora. Estudos sobre o assunto foram realizados por GREENE e
FINFROCK (2001) e DELAUNAY et al. (2000). DELAUNAY et al.(2000) relataram
que a oxidacdao do Inconel718 a 900°C leva a formagdo de uma camada de uma fase
romboédrica rica em cromo — Cr,xMyOs;. De acordo com os autores, nos primeiros
estagios o niobio difunde rapidamente pelo contorno de grao e forma o 6xido CrNbOy,
Tempos mais longos de oxidagdo levam a formagdo de uma camada de cromo na
superficie. Desta forma, o niobio, impedido de difundir através desta camada, ficaria
acumulado na interface. Com excesso de nidbio nesta regido, os autores sugerem que
ocorre a formagao um filme quase continuo da fase Ni3Nb (d) na interface da camada de
cromo, o qual tem um papel importante na resisténcia a oxidagdo do Inconel 718. Com a

formacao destes filmes, a fragilizacdo por OAIC deixaria de ocorrer.
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VALLE (2014), analisando a influéncia da fase 6 no comportamento mecanico e
resisténcia a oxidagdo no Inconel 718, cuja procedéncia foi a mesma do presente estudo,
também relatou a existéncia de filmes contendo a fase & na superficie dos corpos de
prova. Os resultados dos testes de polarizacdo anddica e de corrosdo sob tensdo
mostraram que este filme evita a formacao de pites quando o material esta na condigao
envelhecida. Na condigdo solubilizada, a qual ndo apresentava tal filme, os pites se
formaram facilmente. Imagens comparativas das duas condi¢des sdo vistas na Figura 14.
Os resultados deste estudo sdo importantes porque corroboram com a conclusdo de
DELAUNAY et al.(2000), refor¢ando que o fendmeno de OAIC pode cessar quando tais
filmes sdo formados.

Trabalhos também sobre oxidagdo no Inconel 718 focados em engenharia de
contorno de grao foram conduzidos por YANG et al. (2005), KRUPP et al. (2003) e
WAGENHUBER et al. (2005). Isso faz sentido porque a oxidagdo ¢ controlada por
difusdo e os contornos de grao sao caminhos efetivos para elementos reativos devido a
alta desordem do arranjo dos atomos da matriz. Logo, alterando a configuracao dos
contornos a difusividade destes elementos pode ser controlada. Os pesquisadores
observaram que o aumento da densidade de CSL (coincide site lattice), ou seja, aumento
da quantidade de contornos de baixa energia, combinado com a baixa difusividade destes
contornos especiais, leva a reducdo da susceptibilidade de oxidacdo intergranular, ou seja,

a manifestacdo do OAIC, pois, a precipitacdo de particulas de 6xidos ¢ inibida.
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2) b)

Figura 14 - Macrografias dos corpos de prova apos os ensaios de corrosdo sob tensdo do
Inconel 718: a) na condigdo solubilizada, mostrando as trincas na se¢do util e os pites
alinhados fora desta secdo, b) na condi¢ao envelhecida a 800°C por 24 horas, mostrando
o filme escuro na superficie (VALLE, 2014).

2.5 Fabricagdo e processamento

As técnicas de fusdo e refino das superligas tém aumentado em numero e
capacidade. Este fato esta relacionado ndo s6 com o continuo crescimento do uso destes
materiais na forma fundida ou trabalhada, mas também porque o potencial metalirgico
dos processos convencionais de fundi¢do e conformacdo foi totalmente esgotado.
Especificagdes de materiais cada vez mais exigentes e a crescente demanda pela melhora
do desempenho e confiabilidade dos produtos s3o responsaveis pelo desenvolvimento
intensificado de novas tecnologias de fusdo e de refino. Processos especializados sdo
destinados a materiais de alto desempenho para melhorar as caracteristicas de fabricagao
e de trabalho, e para produzir consistentemente melhores propriedades mecanicas e
tecnologicas com o menor custo possivel (SCHLATTER, 1972).

Basicamente, um processo de fusdo ideal deve fornecer:
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(1) um produto final limpo e com menores teores de gases, impurezas, inclusoes
nado metalicas e segregagdes,

(2) um excelente controle da composi¢ao quimica,

(3) controle exato sobre operacao de refino eficiente e rapido,

(4) nenhuma contaminagao do recipiente e atmosfera,

(5) flexibilidade e adaptabilidade para muitas ligas e matérias-primas,

(6) alto controle do processo de solidificagao para obter uma estrutura refinada,

(7) alta confiabilidade e produtividade com baixo custo operacional.

Segundo SCHLATTER (1972), ¢ uma tarefa impossivel combinar estes requisitos
em uma unica unidade de fusdo e refino, embora tenham sido feitas tentativas neste
sentido. Para atingir tal objetivo surgiu a tendéncia para a separacdo das operagdes de
fusdo e refino em processos individuais distintos para produzir méxima flexibilidade e
utilizacdo metalargica de cada unidade, levando a criacao de "sistemas de fusdo" bastante
complexos. Outra separacao foi feita ainda na fabricagdo e obtencdao das superligas, na
qual os processos foram divididos em primarios e secundarios.

As técnicas de fusdo primaria sdo destinadas a "fazer" ou "sintetizar" as ligas a
partir de metais puros ou material de sucata. Flexibilidade na selecdo da matéria-prima,
controle preciso e confidvel da composi¢do quimica da liga e minima ou auséncia de
interacdo atmosférica sdo fatores criticos para esta etapa inicial de fabricagdo da liga. No
processo secundario a énfase ¢ colocada no controle de solidificagdo para produzir um
lingote de alta integridade estrutural para o processamento termomecanico subseqiiente
(SCHLATTER, 1972). Tais processos referem-se as operagdes de fusdo e refusdo,
respectivamente, realizadas sob vdcuo ou em atmosfera inerte, a fim de evitar

contaminagdo e conseqilientemente baixos teores de impurezas.
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Atualmente, diversas rotas de fabricagdo sdo aplicadas para obtencdo das
superligas. No entanto, a rota da tripla fusdo tem sido bastante utilizada nas aplicagdes
mais exigentes, sendo empregada inclusive para a producao do Inconel 718. Esse método
¢ caracterizado por uma sequéncia de fusdes: fusdo por indugao a vacuo (VIM — Vacuum
Induction Melting), seguida por refusao por eletroescoria (ESR — Electroslag Remelting)
e refusdo por arco elétrico em vacuo (VAR — Vacuum Arc Remelting). A unido dos
processos produz uma melhor limpeza dos 6xidos com superior macroestrutura dos
lingotes. Entre as operagdes de fusdo freqlientemente sao realizados tratamentos térmicos
de homogeneizagdo e trabalho mecanico a quente a fim de reduzir ou eliminar
macrossegregacdes que induzem durante a solidificacdo gradientes de composigao
quimica, controlar o tamanho e distribuicao de precipitados e refinar a estrutura bruta de
fusdo (POLLOCK e TIN, 2005).A seguir, serao descritos os processos que compdem a

tripla fusao.

2.5.1 Fusao por inducio a véacuo (VIM)

O processo VIM ¢ atualmente reconhecido como a técnica de fusao de produgao
primaria que proporciona o melhor controle da composicao quimica no que diz respeito
tanto aos elementos de liga desejaveis como na redug¢do de impurezas indesejadas. A
Figura 15 apresenta um desenho esquematico do sistema para fusdo por indugdo a vacuo.

Os lingotes produzidos por VIM sdo fabricados a partir do material elementar
(proveniente da refinaria), o qual contém quantidades significativas de oxigénio e
nitrogénio, ou material revertido, o qual produz escoria durante a producao devido a
baixa eficiéncia no processamento. Esta escoria pode retornar ao processo € portanto
constitui um principal segmento econdomico do negocio das superligas (DONACHIE e

DONACHIE, 2006). A matéria prima ¢ fundida em um forno cujo cadinho refratario ¢
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aquecido por indugdo eletromagnética por meio de bobinas de cobre resfriadas a agua.
Estes componentes ficam dentro de uma estrutura metalica, onde também se encontra
uma camara ligada a um sistema de geracdao de vacuo. Quando a corrente elétrica
percorre as bobinas de cobre ¢ gerado um campo magnético, o qual apresenta duas
fungdes: a primeira ¢ induzir uma corrente na carga para aquecé-la até a fusdo, a segunda
¢ promover a agitagao do banho.

Apesar de ser possivel utilizar os tradicionais fornos de arco voltaico para a fusao
deste material, VIM ¢é muito mais eficaz na remoc¢ao de tracos de contaminantes de baixo
ponto de fusdo. Os contaminantes no processo VIM sdo vaporizados por reacdes que
dependem de pressao, como o caso do carbono, oxigénio, nitrogénio e hidrogénio, e
elementos residuais volateis como o antimdnio, bismuto, telirio, selénio, chumbo e
estanho (ALD, 2013). Apos a vaporizagdo dos contaminantes, a reagdo de efervescéncia
de carbono ¢ usada para desoxidar a massa fundida, antes da adicdo de elementos
formadores da fase y’, titanio e aluminio. Uma vez que a composi¢do desejada da liga ¢
atingida, o lingote solidificado ¢ entdo subsequentemente submetido a fusdes adicionais
ou processos de consolidacao que dependem da aplicagdo final do material. O peso dos
lingotes pode variar de 2500 kg até 27.500 kg, aproximadamente (POLLOCK e TIN,
20006).

Embora o processo VIM seja extremamente eficiente, principalmente no que
tange ao ajuste da composi¢do quimica, algumas desvantagens influenciam diretamente
na qualidade do lingote final. Por exemplo, pode ocorrer com o decorrer do tempo de uso,
erosdo refrataria e conseqiientemente reagdes refratdrio-metal fundido, ocasionando
inclusoes de oxido. E ainda, a falta de controle sobre a velocidade de solidificacao resulta
em formagdo de estrutura dendritica grosseira, segregacdo de elementos, e ndo-

uniformidade da microestrutura. A implementacao criteriosa de algumas manobras, como
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sistemas de filtragem, podem reduzir, mas ndo eliminar os problemas. Lingotes de VIM
sdo caracteristicamente refundidos para superar tais desvantagens (SHAMBLEN et al.,

1984).

KA.

Charging Lock
I ) Vacuum Isolation

"E'::‘ Valve
— Ity M
11" . “'U}

Ingot Molds
i Static Castlng ‘] U

| e e —ad

SO e I e o

Figura 15 - Figura esquematica de um sistema VIM (SHAMBLEN et al., 1984).

2.5.2 Refusao por eletroescoria (ESR)

O lingote proveniente do VIM ¢ utilizado no processo ESR como eletrodo
consumivel. A refusdo no ESR ¢ uma etapa intermediaria, podendo ser opcional. Esta
etapa tem a finalidade de promover um refino adicional na composi¢do quimica, remover
os defeitos grosseiros do lingote de VIM, como aglomeragdes de inclusdes e melhorar a
micro e macroestrutura.

O processo de ESR consiste em mergulhar o eletrodo consumivel em uma piscina
de escoria num molde de cobre resfriado com dgua. Uma corrente elétrica (geralmente

AC) passa através da escoria liquida superaquecendo-a. A escoria fica situada entre o
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eletrodo consumivel e o novo lingote que se forma a partir do aquecimento da escoria e
subsequente gotejamento de metal fundido que ¢é transferido para a parte inferior do
molde. A piscina de escoria ¢ deslocada para cima por diferenga de densidade a medida
que o novo lingote vai se formando, sobrenadando-o. As rea¢des de refino ocorrem
durante a passagem das gotas do eletrodo consumivel pela escoria, a qual é selecionada
devidamente para estas reagdes. O novo lingote de material refinado se acumula
lentamente na parte inferior do molde de cobre resfriado rapidamente com agua, onde se
solidifica. A estrutura deste lingote ¢ homogénea, pois foi solidificado direcionalmente e
com um numero bastante reduzido de inclusdes e segregacdes (ALD, 2013). A Figura 16

apresenta o sistema para ESR.
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Figura 16 - Desenho esquematico de um sistema ESR (SHAMBLEN et al.,1984).
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2.5.3 Refusao por arco elétrico em vacuo (VAR)

A ultima da tripla fusdo, VAR, ¢ um tipico processo secundario que tem como
objetivo produzir material limpo e com estrutura de solidificagdo homogénea e refinada.
A operacao ¢ realizada dentro do sistema de vacuo no qual um cadinho de cobre resfriado
a agua ¢ parte integrante. O processo consiste na refusdo continua de um eletrodo
consumivel, no qual ¢ aplicada uma corrente continua para estabelecer um arco elétrico
entre o eletrodo e base do molde de cobre. O calor intenso gerado pelo arco funde a ponta
do eletrodo e um novo lingote ¢ progressivamente formado no molde resfriado a 4dgua
(DONACHIE e DONACHIE, 2006). A estrutura de VAR pode ser observada na Figura

17.

S

Melt Pool

Figura 17 — Imagens representativas de a) um sistema completo para VAR, b) destaque
para regido em que ocorre a refusdo (POLLOCK e TIN, 2005, WARD et al., 2001).
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A estrutura de solidificagao do lingote VAR de um dado material ¢ uma funcao da
taxa de solidificagdo e do gradiente de temperatura na interface liquido / sé6lido. Para
obter uma estrutura dendritica direcional, deve ser mantido um gradiente de temperatura
relativamente elevado na frente de solidificagdo durante todo o processo. A dire¢do de
crescimento das dendritas celulares sera de acordo com a direcdo do gradiente de
temperatura, e este de acordo com o perfil da poca de fusdo durante a solidificacdo. A
solidificagcdo direcional tende a empurrar as segregagdes para a extremidade, o que nao
ocorreria se fosse obtida uma estrutura equiaxial (ALD, 2013).

Alteragdes nos parametros do processo VAR podem influenciar o fluxo e o
processo de solidificacdo. Conseqiientemente, a microestrutura final podera ser afetada.
Em alguns casos, ird contribuir para a formagdao de defeitos de solidificagdo como
"nodulos", "sardas" e "manchas brancas". Estes defeitos podem levar a rejeigdo do
lingote, especialmente se a aplicacdo for muito restrita (XU et al., 2002).

Na literatura, as vantagens da tripla fusdo reportadas para a liga Inconel 718
indicam uma reducdo de 90% das inclusdes relacionadas com falhas de fadiga de baixo
ciclo, comparado com o processo de dupla fusdo VIM + VAR. Dados mostram também
que os resultados obtidos com a tripla fusdo do Inconel 718 sdo superiores aos obtidos
com os de dupla fusdo VIM + ESR, em que se observam particulas de oxidos de
tamanhos diminutos e em menores quantidades. A reducdo de macro defeitos no produto
final também ¢ reportada (MOYER et. al., 1994).

O processamento das superligas apos operagdes de fusdo ¢ bem reportado por
POLLOCK e TIN (2005). Os autores reportaram que a produgdo das superligas inicia-se
a partir de grandes lingotes que sdo posteriormente utilizados para uma das trés principais
rotas de processamento: refusdo e subseqiientes processos de fundi¢do seguida por

processamento termomecanico ou refusdo e posteriores operagdes de metalurgia do pd e
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conformagdo mecanica. A conformacdo mecanica incluiu os processos de forjamento,
laminacao a quente ou a frio, trefilagao ou extrusdo. O processo secundario, ou refusao,
na liga que posteriormente sera submetida a outro tipo de processamento ¢ necessario
porque as propriedades microestruturais a alta temperatura demandadas nas superligas a
base de niquel sdo muito sensiveis as variagdes microestruturais, falta de homogeneidade
na composi¢ao quimica e presenca de inclusdes. Grandes tamanhos de lingotes de VIM
resultam freqiientemente em macrossegregacdo ou a formagao de grandes cavidades de

contracao durante a solidificagao.

2.6 Envelhecimento dinimico

O envelhecimento dindmico, ou dynamic strain aging (DSA), ¢ um fendmeno de
endurecimento termicamente ativado, dependente da temperatura e da taxa de
deformacgdo, que ocorre concomitante com a deformagao plastica de certas ligas com
solucdes solidas, tanto intersticiais quanto substitucionais. Embora ainda exista
controversa a respeito dos mecanismos que regem tal fenomeno, o DSA tem sido alvo de
pesquisas ha muitos anos. A manifestacdo de DSA foi reportada pela primeira vez por
Stromeyerem 1885, fazendo uma associacdo ao fendmeno de blue brittleness. Ele
observou que um ago baixo carbono se tornava fragil quando deformado a uma
determinada faixa de temperatura na qual adquiria cor azulada. Mas foi somente em 1923
que Albert Portevin e Francois LeChatelier conduziram uma investigagdo sistemadtica
sobre DSA, sendo que neste estudo ¢ citado um artigo de Andre LeChatelier de 1909,
evidenciando que o fendmeno j& estava sendo observado. Os autores reportaram o
escoamento serrilhado nas curvas tensdo deformacgdo referentes ao ensaio de tragao de

uma liga de aluminio endurecida. Desde entdo, como reconhecimento ao estudo pioneiro
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dos autores, o serrilhado como manifestagio de DSA é comumente conhecido como
efeito Portevin-LeChatelier.

O fendmeno de DSA pode ser fundamentado segundo a teoria de COTTRELL, a
qual determina que o DSA ocorre pela interacao eldstica entre discordancias e d&tomos de
soluto em difusdo para posi¢des de minima energia. Basicamente, a teoria dita que com o
aumento da deformagdo em temperaturas elevadas, elementos em solugdo adquirem
mobilidade suficiente para acompanhar o movimento das discordancias, ancorando-as,
dificultando assim a continuagdo da movimentagdo. Formam-se entdo as chamadas
atmosferas de Cottrell. A maneira como as atmosferas se formam e o modo como
interagem com os obstaculos ¢ que pode ser diferente dependendo das condigdes e do
material. Para a discordancia ancorada continuar o0 movimento ¢ necessario um aumento
na tensdo. Este aumento na tensdo ¢ referente aos picos do serrilhado na curva tensao-
deformacgdo. Duas teorias sdo descritas para o continuo movimento das discordancias: 1)
as discordancias se libertam da atmosfera para continuar o0 movimento e entdo a tensao
para continuar a deformagdo sera menor, ii) se as discordancias estiverem fortemente
ancoradas, serdo geradas novas discordancias para a continuidade da movimentacao, e
entdo a tensao diminui. Resultados experimentais apontam que o mecanismo da
multiplicagdo de discordancias ¢ o mais provavel de ocorrer, uma vez que ¢ observado
acentuado aumento na densidade de discordancias em materiais metalicos que
apresentaram DSA. Como a mobilidade dos 4&tomos de soluto ¢ grande nas temperaturas
que ocorrem DSA, novos atomos movem-se para as discordancias e as bloqueiam. O
processo ¢ repetido muitas vezes causando os serrilhados nas curvas tensdo-deformagao.

O serrilhado das curvas pode aparecer com diferentes aspectos. Os tipos de

serrilhados foram designados segundo RODRIGUEZ (1984):
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v' Tipo A: Ocorrem em baixas temperaturas ou altas taxas de deformagio.
Sao considerados “serrilhados de bloqueio”, por apresentarem um aumento abrupto de
tensdo seguido de uma queda na curva tensdo-deformagdo. Os serrilhados periddicos
ocorrem a partir das repetidas bandas de deformacio (bandas de Liiders'). Quando a
banda completa sua travessia ao longo do didmetro da amostra, o processo de deformagao
por bandas de Liiders chega ao fim, e entdo o carregamento aumenta. Este aumento forma
uma nova banda na extremidade oposta da amostra, e sua formagao causa uma queda no
carregamento. Enquanto a banda se move, o carregamento cresce novamente. Essas
bandas se propagam em materiais que sao progressivamente mais duros.

v Tipo B: sio oscilagdes na curva tensdo-deformagdo que ocorre em rapida
sucessao devido a descontinuidade das bandas de propaga¢ao decorrentes do movimento
das discordancias dentro das bandas. As bandas de Liiders se formam mas ndo se
propagam ao longo do comprimento da amostra. Os serrilhados do tipo B freqiientemente
se desenvolvem a partir do serrilhado do tipo A com um aumento da deformagao ou no
inicio do escoamento descontinuo a altas temperaturas e baixas taxas de deformacao.

v Tipo C: sdo quedas no escoamento que ocorrem abaixo do nivel da curva
tensdao-deformagao, por isso sao chamados “serrilhados de desbloqueio”. Aparecem em

temperaturas mais altas e taxas de deformagao mais baixas que as dos tipos A e B.

Pode ocorrer ainda serrilhado de mais de um tipo em uma mesma curva. A Figura

18 mostra os tipos de serrilhado descritos acima.

' Bandas de deformagio heterogénea que se formam no limite superior de escoamento. Aparecem na
superficie do CP como um filete, fazendo ~ 45° com o eixo de tragdo. Com a formacdo da banda a carga cai
para o limiteinferior de escoamento. A banda entdo se propaga ao longo do comprimento do CP. Ao fim, o
escoamentocrescera com a deformagdo da maneira usual (DIETER, 1988).
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Figura 18 - Tipos de serrilhado em um ago inoxidavel 304 a taxa de deformagao de 3,5 x
107s™" (adaptado de RODRIGUES, 1984).

A ocorréncia de DSA, sendo um fendmeno de endurecimento, provoca uma
mudanga nas propriedades mecanicas, como um pico de aumento da resisténcia mecanica
e acentuada queda da ductilidade no intervalo de temperatura no qual o fendmeno ocorre.
Outras manifestagdes neste intervalo também podem aparecer. RODRIGUEZ (1984) cita
que nota-se ainda uma variagao no trabalho a quente (8 = Ao/ Ag), na inclinacao de Hall-
Petch (Ke) e na sensibilidade a taxa de deformag¢dao (m = Ao/ Alné€). Na Figura 19 ¢
possivel observar os efeitos decorrentes da manifestacdo do DSA nas propriedades

mecanicas.
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Figura 19 - Ilustracdo esquematica dos efeitos das manifestacdbes do DSA nas
propriedades mecanicas (adaptado de RODRIGUES, 1984).

Qualquer pequena alteracdo nas varidveis que influenciam o DSA pode
intensificar ou impedir a ocorréncia do fendmeno. O aumento da temperatura melhora a
difusividade dos atomos de soluto, logo, ird favorecer o DSA. A temperatura influencia
também a deformacgdo critica, ¢., que ¢ a deformagdo requerida para surgir o primeiro
serrilhado. Normalmente, a deformagao critica ird diminuir com a temperatura, sendo esta
relagdo designada como comportamento normal. No entanto, em determinados intervalos
de temperatura, a deformagdo critica pode aumentar com a temperatura, tal relagdo ¢
chamada de comportamento inverso. Segundo BRECHET e ESTRIN (1995), o
comportamento normal ¢ observado em solucdes solidas diluidas e o comportamento
inverso nas solucdes solidas concentradas e em ligas com precipitados. Os mesmos
comportamentos também podem ser verificados na relacdo entre a taxa de deformacao, &,

e a deformagao critica. Quando a deformagao critica aumenta com a taxa de deformacao,
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o comportamento ¢ normal. Mas em determinada taxa de deformacgdo,quando esta
diminui com a deformagao critica, apresenta-se entdo o comportamento inverso. A Figura
20 e a Figura 21 mostram graficamente os comportamentos descritos acima, para o caso

normal e inverso, respectivamente.
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Figura 20 - Solugdes solidas diluidas apresentando dependéncia da deformagdo critica
sobre a) taxa de deformagdo, b) temperatura. Comportamento normal (BRECHET e
ESTRIN, 1995).
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Figura 21 - Solugdes solidas concentradas e ligas com precipitados apresentando
dependéncia da deformacgdo critica sobre a) taxa de deformacgdo, b) temperatura.
Comportamento inverso (BRECHET e ESTRIN, 1995).
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Enquanto a temperatura ¢ associada a taxa de difusdo, a taxa de deformagdo
determina o tempo que as discordancias levam para ultrapassar os obstaculos e apresenta
um efeito relevante no fendmeno de DSA. Com taxas de deformagao mais altas o tempo
que as discordancias ficam ancoradas ¢ menor, sendo necessario, portanto, maior
mobilidade dos atomos de soluto para formar as atmosferas de Cottrell, deslocando o
intervalo de envelhecimento dindmico para temperaturas mais elevadas onde a
difusividade dos atomos ¢ maior. Os efeitos do envelhecimento dindmico sdo reduzidos
com o aumento da taxa de deformacao, devido a maior dificuldade dos atomos de soluto
ancorarem as discordancias. Em temperaturas suficientemente altas, as atmosferas destes
atomos podem dispersar e causar o desaparecimento do DSA.

O deslocamento do pico de resisténcia para temperaturas mais altas com o
aumento da taxa de deformacdo pode provocar um comportamento andmalo no
coeficiente de sensibilidade a deformacdo, m, se tornando negativo nesta determinada
faixa de temperatura. A sensibilidade a taxa de deformag¢dao ¢ um bom indicador das
mudangas do comportamento da deformacdo. A temperatura ambiente, a sensibilidade a
taxa de deformagdao dos metais ¢ bem baixa, menor que 0,1, mas aumenta com a
temperatura, especialmente para temperaturas acima da metade do ponto absoluto de
fusdo. O valor de m pode ser obtido da inclinacdo do grafico de log o versus log &.
Entretanto, uma maneira mais precisa ¢ um teste com a taxa de deformagdo varidvel.
Desta forma, m ¢ determinado medindo a mudanga da tensdo de escoamento induzida por
uma mudanga de € com € ¢ T constantes (DIETER, 1984).

A equagdo que determina m € mostrada abaixo:

= Equacao 2
dlogé Alogé quacao

_ (6logcr) . (Aloga) __ logo,—-logo, _ log(o;/0q)
eT eT logé;—logé,  log(éz/ é1)
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A Equagdo mostra que quando o; € maior ¢ que 6, ou quando a tesdo aumenta
com o decréscimo de € (WEAVER e HALE, 2001). Entdo, m torna-se negativo. Tal fato
também pode ser visto na Figura 22, onde ¢ indicado o intervalo de temperatura de DSA

no qual m ¢ negativo.

A Regido onde m ¢ negativo

Limite de resisténcia

Temperatura

Figura 22 — Ilustra¢do grafica para exemplificar a ocorréncia da taxa a sensibilidade a
deformacao negativa no DSA (adaptado de MONTEIRO, 2012).

O fendmeno de DSA ocorre em diferentes ligas. As primeiras investigagdes foram
conduzidas nas ligas de aluminio e aluminio cobre (COTRELL, 1953, McCORMICK,
1972), HAM e JAFFREY (1966) analisaram o fendmeno na liga cobre-estanho,
ALMEIDA e colaboradores (1985, 1984) estudaram extensivamente o fendmeno no ago
inoxidavel. Nas ligas de niquel os estudos foram iniciados por NAKADA e KEH (1970)
e MULFORD e KOKS (1979). A partir da pesquisa realizada nestes trabalhos ¢ possivel
concluir que a interpretagdao dos mecanismos controladores ¢ particular para cada grupo

de ligas. Neste trabalho vamos focar o estudo na liga em questao.
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2.6.1 Envelhecimento dindmico no Inconel 718

O envelhecimento dindmico em ligas a base de niquel tem sido observado em
diferentes condi¢Oes de tratamentos térmicos, onde obtém-se diferentes microestruturas, e
em uma ampla faixa de temperatura e taxas de deformac¢ao (HAYES, 1982, CHEN e
CHATURVEDI, 1997, NALAWADE et al., 2008, HALE et al., 2001, WEAVER e
HALE, 2001). No entanto, na literatura at¢ o momento, o assunto envelhecimento
dindmico na superliga Inconel 718 tem sido abordado por um numero relativamente
pequeno de pesquisadores. Ainda nao estdo descritos de forma conclusiva os mecanismos
atomicos responsaveis pelo fendmeno nesta liga. Apesar de poucos trabalhos cientificos
disponiveis no tema, sdo apresentados diversos modelos que descrevem o fendmeno na
liga supracitada que variam em alguma particularidade ou mesmo em todo o conceito
fenomenologico, o que torna o entendimento das condi¢des de contornos para sua
ocorréncia um problema bastante complexo. Essas condi¢des de contorno envolvem as
caracteristicas microestruturais como os atomos em solucdo solida, o nivel de
precipitacdo das fases y" e vy’ e a existéncia da fase 9, além naturalmente das condigdes
termodindmicas como temperatura e taxa de deformacgao.

Nos estudos sobre DSA em Inconel 718 os mecanismos controladores do
processo sdo diferenciados de acordo com a temperatura, ocorrendo uma transi¢do de
baixa para alta temperatura. Segundo NALAWADE et at. (2008), esta transicdo nao
ocorre em uma faixa de temperatura bem definida, pois ¢ determinada com base na
medida da energia de ativagdo estimada e no préprio mecanismo proposto para a
ocorréncia de DSA.

A literatura cientifica mostra que existe um certo consenso para 0 mecanismo
responsavel pelo fendmeno de envelhecimento dindmico quando este ocorre a baixas

temperaturas. Nesta situagdo, o fenomeno ocorre tanto na condi¢ao solubilizada como na
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condi¢do envelhecida e ¢ controlado pela difusdo e segregacdo de atomos intersticiais de
carbono para o nucleo das discordancias, uma vez que a energia de ativagao determinada
nos trabalhos em questdo, em média 66 kJ/mol, ¢ muito préxima a energia de ativagao
para a difusdo de carbono intersticial na matriz de niquel, aproximadamente 50— 70
kJ/mol (NALAWADE et al., 2008, WEAVER e HALE, 2001, HALE et al., 2001, 2001,
HAYES e HAYES, 1982, CHEN e CHATURVEDI, 1997).

Em baixas temperaturas verifica-se a ocorréncia do serrilhado dos tipos A e B.
Hale em duas investigagdes sobre o fendmeno de DSA no Inconel 718 (HALE et al.,
2001, WEAVER e HALE, 2001) utilizaram cinco métodos distintos para determinar a
energia de ativacdo para o inicio do serrilhado segundo suas caracteristicas. O material
foi analisado nas condigdes: solubilizada, a qual apresentou distribuicao dispersa de
carbetos primarios e fase 6 no interior e contornos de grao, subenvelhecido, mostrando
crescimento de grao e intensa distribuicao de precipitados grosseiros (carbetos, fase 0 e
possivelmente fase Laves) e presenca das fases y e y’’, superenvelhecido, com
precipitados mais grosseiros de 6 e Laves, e presenca de vy e y"". Os valores da energia de
ativacio para o inicio dos serrilhados dos tipos A e B variaram de 71 a 170 kJmol™, os
quais ocorreram apenas no material solubilizado. Estes serrilhados ocorreram no intervalo
de temperatura entre 127 e 427°C, sendo este intervalo considerado de baixa temperatura.

Pelo que j& foi visto nos trabalhos dos autores citados acima, ¢ observado um
desvio de valores na energia de ativagdo. Segundo CHEN e CHATURVEDI (1997), esses
desvios de valores podem ser atribuidos as diferentes condi¢des microestruturais oriundas
do tratamento térmicos. A condi¢cdo solubilizada apresentou matriz austenitica com
pequena quantidade de carbetos primarios. A microestrutura decorrente do tratamento de
envelhecimento mostrou intensa formagdo de precipitados. Nestas microestruturas, as

discordancias podem ser “impedidas” de se movimentarem por menor ou maior tempo,
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acarretando algumas diferencas na deformacdo critica para inicio do serrilhado e
conseqiientemente na energia de ativacdo. Vale destacar também que a escolha do
método para medir a energia de ativacdo pode influenciar sobremaneira os resultados. A
Tabela 8 mostra alguns valores de energia de ativagdo para o inicio do serrilhado no

Inconel 718.

Tabela 8 - Valores da energia de ativagdo para provocar o escoamento serrilhado
no Inconel 718. (WEAVER ¢ HALE (2001) — solubilizado e subenvelhecido,
NALAWADE et al. (2008) - superenvelhecido).

Energia de Ativacdo (kJ mol )

Me¢étodo de andlise Solubilizado Subenvelhecido Superenvelhecido

Tipo A/B  TipoC TipoA/B TipoC Tipo A/B TipoC

Arrhenius 99-115  206-272 i 222 75 ]
Ing.vs 1/T

Ingcvs 1/T 77-100  150-207 ] 109-238 ; ;

usando m+f3
Altura serrilhado (Ac) | 71-114 - - 142-235 46 -
McCormick 86-161 - - na - -
Intercepto 105-170 - - na - -
Média 117429 206439 - 185+42 60 -

Nota: Os campos onde ndo sao mostrados valores para a energia de ativagdo denotam
informagdes insuficientes para calculo ou ndo foi observado serrilhado.

Quando o DSA ocorre a temperaturas elevadas ha uma divergéncia de opinido
entre os pesquisadores, principalmente a respeito do elemento responsavel pelo
envelhecimento dinamico no Inconel 718. Dependendo do valor medido da energia de
ativacdo, um dentre varios elementos pode ser assumido como sendo o responsavel pelo
fenomeno. E ainda, mesmo em alta temperatura, o DSA pode apresentar mecanismos
diferentes dependendo da microestrutura, conforme sera descrito a seguir.

A energia de ativacdo para inicio do serrilhado quando este ocorre a temperaturas

mais altas ¢ por volta de 200 kJ/mol, sendo muito proxima do valor da energia de
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ativacdo para a difusdo de atomos de soluto substitucionais como cromo, nidbio e
molibdénio na matriz de niquel (HAYES, 1982). A interpretagdo dessas medidas ainda ¢
muito discutida na literatura, sem um consenso mais geral. Tal energia equivale também
ao inicio do serrilhado do tipo C, aparecendo principalmente no material na condigao
solubilizada e envelhecida.

Em um dos primeiros trabalhos sobre envelhecimento dindmico no Inconel 718,
publicado por HAYES (1982), foi atribuido que a alta energia de ativagao para inicio do
serrilhado a alta temperatura era devido a difusao possivelmente de &tomos de niobio para
as discordancias presas nas atmosferas de carbono. Foi proposto que HAYES e HAYES
(1982) que quando o material estd na condigdo solubilizada ou ndo estd efetivamente
envelhecido (subenvelhecido), no qual as particulas encontram-se demasiadamente
afastadas, as atmosferas de carbono difundem facilmente através de um longo canal para
“drenar” a linha de discordancias e entdo mais carbono deve ser “drenado”. Tal canal
refere-se a regido de distor¢des da rede cristalina causada pela interagdo eléstica entre as
discordancias e os atomos de soluto. Desta forma, a uma dada taxa de deformagao, para o
material subenvelhecido ¢ necessdria uma pequena deformacdo critica para o inicio do
serrilhado. Neste caso, o atraso para inicio do serrilhado ¢ menor, comparado com um
material na condigdo de envelhecimento 6timo, o qual apresenta elevada fragdo
volumétrica das fases y'e v’ e, logo, pequeno espacamento inter particulas.

HAYES (1982) reportou que na condicdo envelhecida, a qual apresenta intensa
formacao de precipitados y" e y'’, a medida que a temperatura aumenta a taxa de difusdo
também aumenta, permitindo assim o crescimento da atmosfera de carbono que se forma
nas discordancias presas aos precipitados. O crescimento da atmosfera pode compensar a
diminui¢do da energia de ligacdo a qual ocorre com o aumento da temperatura na regido

em que DSA ¢ observado. A barreira de energia que a discordancia tem que ultrapassar
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antes de escapar da atmosfera ¢ dominada pelo aumento do tamanho da atmosfera, ao
invés de ser pela reducdo da energia de ligacao. O serrilhado comeg¢a quando um critico
estagio de crescimento da atmosfera acontece.

Embora HAEYS tenha atribuido a difusao de niobio o evento responsavel pela
alta energia de ativagdo, no estudo tal fato s6 ¢ abordado para explicar o desaparecimento
do serrilhado.

NALAWADE et al. (1997), relacionando a microestrutura com o fenomeno de
envelhecimento dindmico no Inconel 718, também reportaram que o serrilhado a altas
temperaturas ocorreu apenas no material solubilizado e subenvelhecido em virtude da
disponibilidade de niébio que se encontra em excesso na matriz, quando comparado com
a condicao superenvelhecida. Segundo os autores, a precipitacdo das fases y" e & no
material superenvelhecido resulta numa drastica redu¢do da concentracao de nidbio na
matriz ¢ esta “prisdo” de nidbio nos precipitados implicaria na auséncia de serrilhado
nesta condi¢do. E ainda, o fato das concentragdes de cromo e molibdénio nao terem sido
afetadas pela condi¢do microestrutural da superliga, verificado por medidas de EDS, nao
haveria a possibilidade destes elementos serem responsaveis pelo DSA. Contrariando
assim as conclusdes de HALE et al.(2001) acerca dos resultados obtidos, no quais
sugerem que a difusdo de atomos de cromo seria a responsavel pelo serrilhado a altas
temperaturas.

WEAVER e HALE (2001), baseado na andlise da energia de ativacdo e na
cinética de DSA, sugeriram que os mecanismos controladores do processo a alta
temperatura seria ISSH (Interaction Solid Solution Hardening), o qual ¢ designado como
um tipo de endurecimento que resulta da presenga simultanea de atomos de soluto
intersticiais e substitucionais que apresentam grande afinidade um pelo outro. O nivel de

endurecimento estaria relacionado com a magnitude da interagdo, que, segundo os
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pesquisadores, pode ser classificada de duas maneiras. Primeira, quando solutos
intersticiais estdo fortemente ligados as discordancias, entdo o ISSH ocorreria, mas seria
estendido a maiores temperaturas devido a redu¢do da mobilidade da atmosfera de
discordancias. Segundo, quando solutos intersticiais estdo fortemente ligados a atomos
substitucionais: o ISSH, ocorrendo devido aos intersticiais, seria estendido para
temperaturas maiores do que no binario intersticial, devido a redug¢dao da mobilidade dos
atomos intersticiais. Em ambos os casos, a reducao da mobilidade dos atomos intersticiais
faria o regime de envelhecimento deslocar ou estender para temperaturas mais altas. Nas
ligas de niquel, Nb, Ti e Cr apresentam forte afinidade pelo carbono, o que suportaria a
ocorréncia de ISSH no Inconel 718.

CHEN e CHATURVEDI (1997) reportaram que na condi¢ao subenvelhecida, na
qual as particulas sdo pequenas e coerentes com a matriz, as discordancias conseguem
atravessa-las. Nesta condicao ¢ observado um comportamento normal de DSA, ou seja, a
deformacao critica diminui com o aumento da temperatura ou da taxa de deformacao. Na
condi¢do superenvelhecida, as particulas sdo maiores e o processo de cisalhamento dos
precipitados torna-se mais dificil e pouco provavel de ocorrer, e entdo passaria a
prevalecer outro mecanismo, neste caso o de Orowan, o qual foi apresentado no item
2.3.2.

Quando o mecanismo de Orowan ¢ operativo no material superenvelhecido, o
comportamento normal ¢ observado a baixas temperaturas ou quando a taxa de
deformacdo ¢ alta. Neste caso, os serrilhados sdo controlados pela segregacdo de
elementos intersticiais para o nucleo das discordancias. Quando a temperatura ¢ alta ou a
taxa de deformacao ¢ baixa, o comportamento inverso ¢ observado, ou seja, a deformacao
critica aumenta com um aumento da temperatura. Desta maneira, os elementos

segregados podem difundir para o looping de discordancias ao redor dos precipitados, e

59



poderia causar um atraso adicional no inicio do serrilhado. HALE et al. (2001) mostraram
que a localizagdo especifica desta reversao correspondia a mudanca do tipo de serrilhado,
da mistura dos tipos A e B, na qual a dependéncia da temperatura sobre a deformacao
critica € negativa, para o tipo C onde esta dependéncia € positiva.

O desaparecimento do serrilhado segundo CHEN ¢ CHATURVEDI (1997) ¢
explicado quando o tempo de espera ¢ maior do que o tempo requerido para as atmosferas
intersticiais segregarem para nucleo das discordancias. Isso porque os elementos
intersticiais podem difundir do looping de discordancias, que permanece com o
precipitado, e pode ndo ter nenhum efeito significativo sobre algum movimento adicional
das discordancias, causando um atraso extra no inicio do serrilhado. Esta questdo pode
ser a explicacdo de que tanto o pico de tensdao como a queda da deformagao ocorre em
tamanhos menores de precipitados a maior temperatura de ensaio. Os serrilhados sdo
entdo atrasados para um nivel maior de deformagao.

HAYES (1982) propdés uma teoria para o desaparecimento do escoamento
serrilhado no Inconel 718. O fato ¢ explicado quando se alcanga um balango entre a taxa
da formagdo da atmosfera de atomos e a taxa na qual o carbono ¢ drenado das
discordancias presas nos precipitados, conseguido a alta temperatura ou baixa taxa de
deformacgdo. Basicamente, o mecanismo de desaparecimento de serrilhado seria a reacao
de precipitagdo de finos precipitados NbC, desse modo, esgotando de carbono das

atmosferas.
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2.6.2 Interpretacao da energia de ativagao para a liga Inconel 718

Diferentes métodos podem ser empregados para avaliar o aspecto termodinamico
do envelhecimento dindmico. Como ¢ impossivel reduzir o intervalo de temperatura entre
os testes para obter a temperatura precisa para aparecimento e desaparecimento do
serrilhado, os métodos relacionam as principais variaveis envolvidas para alcancar o
valor mais proximo da energia de ativagdo responsavel pela manifestagcao do fendmeno.
Como o DSA refere-se a um processo termicamente ativado, freqiientemente, sdo
utilizadas variacdes da equagdo de Arrhenius para medir a energia de ativagdo e entao
determinar o mecanismo e/ ou elemento de soluto responsdvel pelo fendmeno
(ALMEIDA e EMYDIO, 1994). No entanto, outros métodos também foram
desenvolvidos com a intencdo de melhor adequar ao mecanismo de envelhecimento

dinamico e serdo descritos a seguir.

2.6.2.1 Taxa de deformacdo versus temperatura
E o0 método mais comum, leva em consideragdo a taxa de deformacdo em funcao
da temperatura para a ocorréncia do fenomeno. Utiliza a equacdo de Arrhenius original:

E= A exp (— RQ—T) Equacao 3

Onde ¢ ¢ a taxa de deformagdo, A uma constante, R constante universal dos gases,
T a temperatura em Kelvin e Q a energia de ativacdo efetiva responsavel pelo fendmeno

de DSA.
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2.6.2.2 Deformagao critica versus temperatura

De acordo com COTTRELL (1953) e HAM e JAFFREY (1966), a energia de
ativagdo pode ser obtida usando graficos baseados na equagdo original de Arrhenius em

que se relaciona a deformacdo critica e a taxa de deformacao constante:

E=ke"exp (— RQ—T) Equacao 4

Nesta equacdo os termos diferentes da equacdo anterior sdo: € que ¢ a

deformagao critica para iniciar o primeiro serrilhado, k e m, que sdo constantes.

O uso desta equagdo leva em consideracdo as varidveis mais importantes
relacionadas ao DSA como temperatura, taxa de deformac¢do e deformacdo. Usando a
relacdo desenvolvida por HAM e JAFFREY (1966) e tomando o log nos dois lados, tem-

S¢:

. AQ AQ ~
(loge = log K — Eloge +mlog ec) - Equacdo 5

A energia de ativacgdo ¢ obtida direto do grafico de log & versus 1/ T, a partir da
inclinagdo da reta se obtém Q/ m. O valor de m pode ser determinado pela inclinagdo do
de log € versus log &.. Essencialmente, o mesmo valor de energia de ativacao pode ser
obtido usando graficos da taxa de deformacao versus 1/ T, se a deformacao critica for
considerada constante.

A Figura 23 apresenta o grafico a partir deste método gerado por CHEN e
CHATURVEDI (1997), ao analisarem o fenomeno de DSA no Inconel 718 na condicao
subenvelhecida e superenvelhecida. Na primeira condig¢do, observa-se o delineamento do
comportamento normal, enquanto que na segunda, ¢ mostrado o comportamento inverso.

O fato de algumas ligas complexas apresentarem o comportamento inverso acaba
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tornando este método de medida de energia de ativacdo mais adequado para sistemas de
ligas muito simples. E, mesmo assim, podendo ser limitado apenas para baixas

temperaturas.
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Figura 23 — Grafico apresentando a dependéncia da deformacgdo critica sobre a
temperatura de teste nas condi¢cdes subenvelhecida e superenvelhecida no Inconel 718.
(CHEN e CHATURVEDI, 1997).
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2.6.2.3 Utilizag¢do do parametro m+f3

A dependéncia da deformagdo critica sobre a temperatura pode também ser

reescrita por meio de uma pequena variagao da Equagdo 4 (McCORMICK, 1972):

m+p

& = K&exp (— RQ—T) Equacao 6

Onde m+B ¢ um expoente relacionado a concentragdo de vacancias C, e a

densidade de discordancias p, (Cy= €™e pmzeﬁ). Este expoente pode ser determinado

pela inclinacao do de In € versus In €. A Figura 24 mostra o grafico deste método.

O parametro m+3 que pode ser observado para caracterizar se o envelhecimento
dinamico ¢ controlado por elementos intersticiais ou substitucionais. Geralmente ¢ aceito
que quando m—+f esta na faixa de 0.5 a 1, solutos intersticiais sdo responsaveis pelo DSA
e quando m+f varia entre 2 e 3 solutos substitucionais sdo os responsaveis pelo processo

(RODRIGUEZ e VENKADESAN, 1995).

64



10'1 E T T T T T T T T T Ty 'E
- 850 K 598 K ]
[ m+g =-1.4 m+p =25 B
107 F A IO’D , O (] _:
R E 798 K P oI<_T03K / 548 K 500 K E
©® L m+p=26 © 4 m+p=33 m+pg =29 m+p =15 g
= [ $} K / ]
. - [P0 7
© sl e AR .
['4 107 E \,' ’. 3
£ . N\ N ]
g r S N\ / . 1
n : N ’ *
<L O / om O |
10 E m+p =-1.3 E
- 798 K ]
B m+pg =-2.0 "
-5 L ol 1 Ll 1 Lol L Lo
10
107 10™ 10° 10’ 10°
Critical Strain (%)
(@
Temperature (K)
1000 900 800 700 600 500
107 " : f %

T T

(=]
T

JUREERERTI)

URERRALLH
|

Critical Strain (%)
=

193 \ —{F—13x10*s"
— 13x10°s"

=-0O--13x107%s"

ov
i

Ll

T

0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 2.0 2.2 2.4
1000 x 1/T (1/K)

(b)

Figura 24 — Gréficos plotados para medir a energia de ativagao no Inconel 718: a)
obtencdo de m+f por log & versus log &, b) deformagao critica para o inicio do serrilhado
em funcdo da taxa de deformagdao em diversas temperaturas (adaptado de HALE et al.,
2001).
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2.6.2.4 Stress decrement ou altura do serrilhado (Ac)

HAYES ¢ HAYES (1982) desenvolveram o método stress decrement (AcG), ou
altura do serrilhado, como um critério para analisar o fendmeno de envelhecimento
dindmico, o qual determina, de forma efetiva a energia de ativagdo a temperaturas onde o
critério da deformagdo critica apresenta resultados andmalos. Consiste na medida da
diferenca da tensdo superior e inferior de um serrilhado, ou seja, a altura de um serrilhado
individual. Teoricamente, a tensdo superior ¢ aquela a qual as discordancias necessitam
para escapar das atmosferas dos atomos e a inferior refere-se a tensdo na qual as
discordancias conseguem se mover facilmente pela matriz antes de serem presas
novamente.

A energia de ativagdo entdo ¢ obtida a partir da magnitude de Ac, medida em uma
dada deformagdo para uma faixa de taxa de deformacdo e temperatura. Um valor
constante para Ac ¢ entdo selecionado para o qual a taxa de deformagao correspondente a
este Ao ¢ determinada para cada temperatura. A taxa de deformagdo resultante ¢ plotada
em fungdo de 1/ T e Q ¢ determinada pela inclinagdo do grafico resultante (por exemplo,
Q = - (In € RT). Os resultados obtidos a partir deste método sdo bem coerentes com os
resultados obtidos pelos outros métodos. E ainda, o grafico ndo apresenta o
comportamento reverso, como nos outros métodos. Um exemplo pode ser visto na Figura

25.
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Figura 25 Grafico apresentando: a) Relagdo entre Ac e €, b) Dependéncia da temperatura
sobre a €. (adaptado de HALE et al., 2001).

2.6.2.5 Relagdo da deformacao critica com a concentragao de soluto

O método a energia de ativagdo ¢ determinada pela aplicagdo do modelo de
envelhecimento proposto por McCORMICK (1972). Neste modelo a deformagao critica ¢

relacionada com a concentragdo de soluto pela equacao seguinte:

3
g;’:’”ﬁ C, \z KD ex —RQT y
= (—) —_— Equacao 7
T 0c, LN D,
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Onde Cy ¢ a concentragdo inicial de soluto na liga, C; ¢ a concentracdo local de
soluto na discordancia, L ¢ o espacamento interparticulas, U, ¢ a méxima energia de

ligacdo soluto-discordancia, Dy € o fator de frequéncia, b € o vetor de Burger e N e 0 sdo

constantes. Usando a equacdo 6, Q ¢ obtido da inclinagdo de log ezn *B/ T versus 1/ T

(HALE et al., 2001). A Figura 26apresenta o grafico representativo deste método.
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Figura 26 — Grafico de log (&, By T) versus 1/ T usado para determinar a energia de
ativacao pelo método de McCormick. (HALE et al., 2001)

2.6.2.6 Método do Intercepto

O método do intercepto desenvolvido por VENKADESAN et al. (1992) para
calcular a energia de ativacao ¢ obtido pelo grafico de In & versus &, o intercepto sobre o
eixo In € corresponde a diferentes niveis de deformagao critica a diferentes temperaturas.
Re-plotando o valor do intercepto de In € versus 1/ T correspondente a diferentes niveis

de deformacao critica produz uma série de linhas paralelas cuja média da inclinagdo esta
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relacionada com a energia de ativagdo (por exemplo, Q = inclinagdo x R). A Figura 27
apresenta o grafico.

Este método ¢ aplicado somente quando a deformagdo critica aumenta com
aumento da taxa de deformacdo. Os valores encontrados sdo compativeis com demais

valores de energia de ativagao obtidos por outros métodos.
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Figura 27 - Método do intercepto apresentando o grafico de taxa de deformagao versus 1/
RT usado para determinar a energia de ativacao. (HALE et a/.,2001)
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3. Material e métodos

Este capitulo apresentara de forma bem detalhada todas as etapas e procedimentos
que foram realizados para desenvolver este projeto. As principais etapas foram:
tratamento térmico de solubilizagdo e envelhecimento, ensaios de tracdo a quente a

vacuo, caracteriza¢do do material.

3.1 Material como recebido

A liga Inconel 718 foi fornecida pela Villares Metals em forma de eletrodos
obtidos em fornos de fusdo por indug¢dao a vacuo (VIM). Posteriormente, os eletrodos
foram refundidos no forno de refusdo por arco elétrico a vacuo (VAR), instalado no
Laboratorio Multiusudrio de Fusdo a Arco da COPPE/ UFRJ. A refusdo teve como
objetivo obter melhor controle de impurezas e otimizar a estrutura bruta de fusdo. Apos a
refusdo os lingotes passaram por um tratamento térmico de homogeneizagao, de forma a
permitir reducdo das segregacdes de elementos e dissolugdo da fase Laves.
Subseqiientemente, os lingotes foram forjados a quente para obter a quebra da estrutura
bruta de fusdo. As etapas seguintes foram laminacao a quente para a obtencao do produto
final o qual se constituiu de barra redonda com didmetro de 41 mm, aproximadamente, e
tratamento para completa recristalizagdo. A temperatura final de laminagao foi 930°C. A

Tabela 9 mostra a composi¢ao quimica do material fornecido pela Villares antes da fusao.

Tabela 9 - Composi¢do quimica da corrida origindria dos lingotes para refusdo (% em
peso)

Composicao quimica

Ni Cr Ti Co Mo Cu Nb Mn Al Fe C PeS

52,3 18,4 1,02 0,042 2,8 0,026 5,1 0,017 0,57 182 0,04 <0,005

* Oxigénio e nitrogénio: 16 e 45 ppm, respectivamente
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3.2 Confeccao dos corpos de prova

Os corpos de prova para tracdo uniaxial foram confeccionados a partir dabarra
redonda laminada a quente, paralelamente a direcdo de laminacdo. Primeiramente, a barra
foi cortada em eletro-erosdo e posteriormente usinada para obtencao de corpos de prova
cilindricos com roscas cujas medidas sdo mostradas na Figura 28. As dimensdes foram
baseadas na norma DIN EM 10002. Antes dos ensaios de tragdo, os corpos de prova
foram cuidadosamente lixados com lixa n°1000. Este procedimento além de remover
possiveis defeitos de usinagem ou fina camada de oxidagdo que possa se forma durante
resfriamento pos-tratamento térmico, permite ainda um correto dimensionamento da area

util.

R4 mm @4 mm

\

— 50 mm -—

Figura 28 — Desenho esquematico do corpo de prova.

3.3 Tratamentos térmicos

Os tratamentos térmicos foram conduzidos no laboratério TERMIC da
COPPE/UFRYJ, utilizando o forno de tratamento térmico Carbolite CWF 13/23. Seguindo
0 objetivo da pesquisa foram realizados dois tratamentos térmicos a fim de avaliar o

efeito das diferentes condi¢des microestruturais sobre o fendomeno de envelhecimento
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dinamico. Neste estudo foi feito tratamento térmico de solubilizagdo e de
envelhecimento. As temperaturas e os tempos dos tratamentos térmicos foram
estabelecidos com base nos tratamentos realizados em alguns estudos da literatura
cientifica, a fim de fazer um comparativo apurado com os resultados obtidos neste
trabalho. No entanto, com o intuito de evitar discrepancias, foram também pesquisadas as
normas para conducao de tratamentos térmicos no Inconel 718, tais normas referem-se as
adotadas na area nuclear, aeronautica e de petréleo. Os valores praticados nos tratamentos
foram muito proximos aos determinados na norma API 6A 718.

O tratamento de solubilizagdo foi realizado a 1050°C durante 1 hora com
resfriamento no o6leo. Teve-se o cuidado de analisar a curva tempo-temperatura-
transformacgdo (TTT) para o Inconel 718, Figura 10, e atingir a completa dissolucao das
fases presentes oriundas das altas temperaturas aplicadas no processamento
termomecanico (VAN DER VOORT, 1991).

O tratamento de envelhecimento consistiu em aquecer as amostras previamente
solubilizadas a 800°C durante 8 horas com posterior resfriamento ao ar.

Em ambos os tratamentos as amostras foram previamente encapsuladas em
quartzo a vacuo com o propdsito de evitar a oxidagdo, uma vez que o material ¢
extremamente reativo.

A Figura 29 apresenta um fluxograma para melhor ilustrar a seqiiéncia de

tratamentos térmicos.
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Figura 29 — Fluxograma da seqiiéncia dos tratamentos térmicos.

3.4 Ensaios de tracao

Os ensaios de tracdo a quente foram conduzidos em uma maquina de tragdo
universal, marca EMIC, modelo DL10000, com célula de carga de 5000 kg. Nesta
maquina foi acoplado um forno tubular, da marca Instron, conforme Figura 30-a). O
corpo de prova foi inserido no interior do forno por meio de um dispositivo, chamado de
“lanca”, como ilustrado na Figura 30-b). A temperatura foi monitorada por um termopar
fixado na “langa”, proximo ao corpo de prova. A variacdo da temperatura foi de
aproximadamente = 3°C. O intervalo de temperatura dos ensaios ficou entre 200 e 950°C.
Nao foram realizados ensaios a quente abaixo de 200°C por limitagdes experimentais
disponiveis. As taxas de deformagdo adotadas foram 3,2 x 10'3, 32x 10%e 3,2 x 10° s
As temperaturas e as taxas de deformagdo também foram baseadas nas praticas adotadas
em estudos anteriores, onde foi verificado o fendmeno pesquisado. A taxa de deformagao

nominal foi calculada de acordo com a equacao abaixo:
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E= — Equagdo 8

Onde, ¢ = taxa de deformacdo (s), v = velocidade (mm/s) e ly = comprimento
inicial do corpo de prova. Com o objetivo de evitar a oxidagdo, os ensaios foram
realizados em médio vacuo. Uma bomba de vacuo foi conectada ao conjunto montado na
maquina de tragdo. A pressao foi monitorada por um sensor de vacuo, o qual mediu em
média 3 x 107 mbar.

Também foram conduzidos ensaios de tracdo a temperatura ambiente, a fim de
verificar as propriedades mecanicas do material como recebido e logo apos os
tratamentos térmicos, na condi¢do de partida. Estes ensaios foram realizados na taxa de

deformacao intermediaria, ou seja, na taxa de 3,2 x 10%s7.

O fluxograma esquematico dos ensaios de tracao ¢ apresentado na Figura 31.

Figura 30 - a) Imagem apresentando a maquina de tracdo com o forno acoplado, b)
dispositivo que ¢ inserido no forno portando o corpo de prova.
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Figura 31 - Fluxograma mostrando as condi¢des de tratamento do material ensaiado nas
diversas taxas de deformacdo e temperaturas.

3.5 Analise microestrutural

O material como recebido foi previamente caracterizado no trabalho de ARAUJO
(2012). No presente estudo, a analise microestrutural foi desenvolvida no material apos
os tratamentos térmicos (condi¢do de partida) e apos os ensaios de tracdo. Para cumprir
esta etapa foram utilizadas as técnicas de microscopia Optica (MO), eletronica de

varredura e eletronica de transmissdo.

3.5.1 Microscopia Optica

Um microscopio oOptico (MO) Olympus GX71 foi usado para auxiliar na
preparagao das amostras para MEV e nos casos em que era demandada baixa magnitude
para observacdo da microestrutura. Esta técnica foi empregada para observar a
distribuicdo e formato dos graos bem como a presenga de carbetos primarios na matriz
austenitica. A preparacdo das amostras seguiu as técnicas metalograficas usuais de corte,
embutimento em resina, lixamento e polimento em pasta de diamante. Para o ataque
quimico foram utilizadas as solugdes da Tabela 10, sendo que a nimero 3 apresentou

melhor resultado.
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Tabela 10 — Solugdes quimicas para atacar microestrutura do Inconel 718 (ASTM,1971).

Reagentes Qtd Procedimento

1 Acido Cloridrico (HCI) 60 ml Agua régia: imersio
Acido Nitrico (HNO3) 20 ml até 30 segundos.

2 Acido Cloridrico (HCI) 20-50 ml Glicerégia I:
Acido Nitrico (HNO3) 10 ml imersao de 30 a 60
Glicerina 30 ml segundos.

3 Acido Cloridrico (HCI) 15 ml Glicerégia II:
Acido Nitrico (HNO3) 10 ml imersdo de 30 a 60
Acido acético (C,H40,) 10 ml segundos.
Glicerina 5 ml

3.5.2 Microscopia eletronica de varredura

Para a técnica de microscopia eletronica de varredura foi usado um microscopio
JEOL-JSM modelo 6460LV, instalado no laboratorio da COPPE/UFRJ e o microscopio
FEI Quanta 200 3D, instalado no laboratério da ULB (Bruxelas). Ambos os microscopios
foram operados com tensdo de aceleragao de 20kV. A maioria das imagens foi obtida no
modo “elétrons secundarios”. Algumas visualizagdes foram feitas no modo “elétrons
retroespalhados”, quando era necessario observar com maior contraste para detectar a
presenca de fases. Determinados constituintes presentes na microestrutura foram
identificados por meio do sistema Energy Dispersive Spectroscopy — EDS. No primeiro
microscopio citado o EDS usado foi Noran System Six — modelo 200, no segundo EDAX
Genesis. A preparacdo metalografica adotada para a técnica de MEV foi a mesma
utilizada na microscopia Optica.

A técnica eletronica de varredura também foi aplicada no estudo fractografico.
Foram observadas no MEV as superficies de fratura dos corpos de prova rompidos apos
ensaio de tracdo. Mas previamente, foi conduzida limpeza ultrassonica em banho de

metanol por 10 minutos.
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3.5.3 Microscopia eletronica de transmissao

Para o aprofundamento da investigacdo da evolucdo microestrutural por MET
também foram utilizados dois microscopios. O primeiro, CM-20 Philips, instalado na
ULB (Bélgica) e equipado com EDS, operou com 200 kV. O segundo microscépio, FEI
TITAN G2, instalado na COPPE/ UFRJ, o qual operou a 200 kV. Este tltimo encontra-se
acoplado com o mapeamento atdmico de raios-X da Bruker ChemSTEM Technology. A
obtencao das imagens foi pelo modo STEM. As fases foram identificadas através de EDS
e/ou padrdes de difracdo de elétrons e também através de andlise da morfologia dos
precipitados.

A microscopia eletronica de transmissao ¢ de extrema importancia neste projeto,
visto que os precipitados endurecedores da liga, y" e y'’, sdo visiveis apenas por esta
técnica. A importancia neste caso ¢ ainda maior pois espera-se que durante os ensaios
mecanicos em temperaturas mais elevadas ocorra a precipitagdo de finos precipitados na
matriz solubilizada. Também vale destacar a utilizacdo da técnica para observacio das
discordancias e/ou arranjos de discordancia apds os ensaios em diversas temperaturas e
taxas de deformagao.

A preparagdo metalografica consistiu no seccionamento do corpo de prova
proximo a superficie de fratura usando uma cortadeira de precisdo, Isomet. Cada secdo
apresentava uma espessura média de 200 pm e diametro de 3 mm. Posteriormente, foi
procedida a etapa de lixamento, até alcancar espessura de aproximadamente 70 um,
seguido de polimento com pasta de diamante. A amostra final contendo a area fina para
observacdo no MET foi obtida por meio de equipamento de afinamento eletrolitico,
modelo Tenupol-5, marca Struers. O eletrdlito para esta etapa da preparacao foi composto
por 10 % de acido perclorico e 90 % de etanol. Terminada a criagdo da area fina, a

amostra era imediatamente lavada em recipientes contendo alcool comum e por ltimo
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com alcool absoluto. Os parametros utilizados que renderam melhores resultados foram:
temperatura entre -30 e -20°C e tensdo aplicada entre 20 e¢ 25 V. Sempre que a
temperatura estava um pouco mais baixa a tensao deveria ser aumentada para obter o

resultado esperado.

3.6 Medida da energia de ativacao

Para verificar a energia de ativagdo requerida para manifestacdo dos fendmenos
metalurgicos observados no presente trabalho foram utilizados alguns dos métodos

descritos no item 2.6.2. Maiores detalhes serdo explicados no proximo capitulo.

3.7 Visao global da metodologia

Um desenho esquematico foi elaborado para melhor visualizagdao e entendimento
das etapas de trabalho desenvolvidas neste projeto. Embora estas etapas tenham sido
explicadas detalhadamente nos itens anteriores, a Figura 32 apresenta a visdo global da

metodologia aplicada.

Material como

recebido
1 :’, Ensaio mecanico N
Solubilizagdo | | &=107s =>T(°C): 200-300-450-600-650-750-800-850-900-950 5
—> !
1050°C — 1h E E £=10"%"1— T(°C): 25 -200-300-450-500-550-600-650-700-750 -800-850-900-950 E
R "1 £=10%s" = T(°C): 200-300-450-500-550-600-650-700-750 -800-900-950 E
b : Caracterizagdo:

- MO, MEV, MET, EA

Ensaio mecidnico @ = = 0oCc--------------

& = 10%s? = T(°C): 200-300-450-500-550-600-650-800

£ =10"s" = T(°C): 25-200-300-450-500-550-600-650-700-800-900-950

£ =10"s" = T(°C): 200-300-450-500-550-600-800-850

Figura 32- Desenho esquematico da metodologia aplicada ao trabalho.
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4. Resultados e discussao

4.1 Caracterizacao do material de estudo

A caracterizagdo antes dos ensaios de tragdo a quente foi feita no material como
recebido e neste apoOs tratamentos térmicos, os quais envolveram o material de partida na

condicdo solubilizada e o material de partida na condi¢do envelhecida.

4.1.1 Material como recebido

O material como recebido foi caracterizado no trabalho de ARAUJO (2012).
Como descrito no item 3, o material era uma barra redonda laminada a quente. A
microestrutura era composta por graos equiaxiais. A matriz ndo encontrava-se encruada e
estava isenta de qualquer indicio dos precipitados y’ € y’’. Analises no MET mostraram a
presenga de algumas particulas de fase 6 e carbetos (Nb,Ti)C. A Figura 33 mostra a

microestrutura do material como recebido.

Figura 33 - Micrografia obtida em MO apresentando a microestrutura do material como
recebido - secdo transversal (ARAUJO, 2012).
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4.1.2 Material na condi¢do solubilizada

Foi verificado o resultado do tratamento térmico de solubilizagdao (1050°C-1h)
tanto por meio de microscopia eletronica de varredura como de transmissdo. A
microestrutura apds o tratamento ¢ mostrada na Figura 34 e na Figura 35. Nas se¢des
observadas em MEV, a microestrutura foi constituida de matriz austenitica, com graos
tendendo ao formato equiaxial, diversos contornos de macla e precipitados dispersos na
matriz e contornos de grdo. Destaca-se na Figura 34-b) o alinhamento de carbetos na
direcdo longitudinal de laminagdo. A Figura 36 mostra espectros de EDS os quais

indicam que estes precipitados sdo carbetos primarios de nidbio e titanio.

A andlise por MET mostrou que o tratamento térmico foi suficiente para
solubilizar totalmente a fase & remanescente no material como recebido. Mesmo uma
investigacdo minuciosa nos contornos de grao nao revelou a presenga da fase d. A Figura
35 mostra algumas discordancias dispostas na matriz. NALAWADE et al. (2008)
reportaram a mesma microestrutura no Inconel 78, apds tratamento de solubilizacdo
(1100°C-1h), semelhante ao do presente estudo. Segundo os autores, esse arranjo de
discordancias no material solubilizado ¢ devido as tensdes resultantes do resfriamento

aplicado apds o término do tratamento térmico, t€émpera em 6leo.

A Figura 37 apresenta a curva tensao-deformacao para o material de partida na
condicao solubilizada. Nesta condi¢do, o limite de escoamento e de resisténcia foram 295

e 781 MPa, respectivamente, e o alongamento total foi 69%.
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1 nA 350 x 141 mm 20.00 kV| ETD 574E-9bar

0.60 nA 1198 x/11.8 mm| 20 kV 207E-8bar

b)

Figura 34 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do material de
partida na condicdo solubilizada: a) se¢do transversal, b) secao longitudinal.
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a)

Figura 35- Micrografias obtidas em MET apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos tratamento térmico de solubilizagdo: a) empilhamento de discordancias em macla, b)
discordancias dispostas em pares.
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Figura 36 - Espectros de EDS referentes aos precipitados presentes na matriz de Inconel
718: a) pico de niobio indicando que se trata de NbC, b) pico de titanio indicando que se
trata de TiC.

Tenséo (MPa)

1300 -
1200 -
1100 -
1000
900
800
700 -
600
500
400 4
300 -
200 -
100 4

0
0,0

— T T
0,1 0,2 0,3

T T T T " T ' 1
0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0

Deformacgao

Figura 37 - Curva tensdo-deformagdo obtida a temperatura ambiente do material de
partida na condicao solubilizada, € = 3,2 x 10%s7.
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4.1.3 Material na condi¢ao envelhecida

A Figura 38 apresenta as imagens de MEV da microestrutura apds o tratamento
de envelhecimento a 800°C por 8 horas. Foi observado também carbetos dispersos na
matriz. A Figura 39 apresenta detalhes da microestrutura evidenciando a intensa
precipitagdo decorrente do tratamento térmico. O mapeamento atomico evidencia a
presenca dos elementos quimicos formadores das fases endurecedoras da liga. Na Figura
39-b), as seta brancas estdo indicando a fase y’’, visto que o mapeamento destaca o
niobio. Além da morfologia em formato de discos alongados. Circulos vermelhos na
Figura 39-c e Figura 39-d indicam a fase y’, cujos mapeamentos ressaltam titdnio e
aluminio. Neste caso, a presenga da fase ndo ¢ confirmada apenas pelo formato esférico,
que, dependendo da orientagdo, também poderia ser referente a fase y”'.

A curva tensdo-deformacdo, Figura 40, também comprova a ocorréncia da
precipitacdo das fases y" e y’’, verificado pelo aumento na resisténcia mecanica e redugdo
da ductilidade. Nesta condigao, o limite de escoamento e de resisténcia foram 723 e 1146

MPa, respectivamente, e o alongamento total foi de 28%.

COFPE

Figura 38 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do material de
partida na condicao envelhecida, secdo transversal.
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Figura 39 - Micrografias obtidas em MET apresentando a microestrutura do Inconel 718
apoés tratamento térmico de envelhecimento: a) microestrutura mostrando a presenca das
fases y" e y'’. Mapeamento atdmico destacando a concentragdo dos elementos: b) nidbio
¢) titanio, d) aluminio.

85



1300 4
1200 4
1100
1000
900 -
800 -
700 -
600 -
500 -
400
300 -
200 -
100 4

Tensao (MPa)

¥

T
0,0 0,1 0,2 0,3 04 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 1,0
Deformacao

Figura 40 — Curva tensdo-deformagao obtida a temperatura ambiente do material de
partida na condi¢do envelhecida, € = 3,2 x 1077,

4.2 Ensaios de tragdo em temperaturas elevadas e manifestacdo do envelhecimento

dindmico

Da Figura 41 a Figura 43 sdo apresentadas as curvas tensdo-deformagdo para a
condi¢do solubilizada respectivamente para as taxas de deformagdo de 3,2 x 102 s'l, 32x
10%s" ¢3,2x 10° s entre as temperaturas de 200 a 950°C. Da Figura 44 a Figura 46 sdo
apresentadas as curvas tensdo-deformacao para a condi¢do envelhecida nas mesmas taxas
experimentadas para a condi¢do solubilizada em intervalo de temperatura entre 200 e

950°C para a taxa intermediaria de 3,2 x 10™s™ e entre 200 e 800°C para as demais.
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Figura 41 — Curvas tensdo-deforma¢ao em diferentes temperaturas do Inconel 718 na condigdo solubilizada (¢ = 3,2 x 10'35'1).
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Figura 42 - Curvas tensdo-deformacio em diferentes temperaturas do Inconel 718 na condi¢io solubilizada ( €= 3,2 x 10™s™).
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Figura 43 - Curvas tensdo-deformagio em diferentes temperaturas do Inconel 718 na condigio solubilizada (€= 3,2 x 107 s.
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Figura 44 - Curvas tensdo-deformacio em diferentes temperaturas do Inconel 718 na condi¢do envelhecida (¢ = 3,2 x 107s™).

90
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Figura 45 - Curvas tensdo-deformacao em diferentes temperaturas do Inconel 718 na condi¢do envelhecida (¢ = 3,2 x 107%s™).
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Figura 46 - Curvas tensdo-deformacio em diferentes temperaturas do Inconel 718 na condigdo envelhecida (€ = 3,2 x 107s™).
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Na condi¢do solubilizada o material apresentou envelhecimento dindmico no
intervalo de temperatura entre 200 e 800°C. Foi verificado que a menor temperatura do
intervalo, 200°C, o fendmeno ocorre em todas as taxas de deformagdo aplicadas. No
entanto, na menor taxa de deformagdo, o fendmeno parou de se manifestar a uma
temperatura mais baixa que nas demais taxas. A temperatura mais alta na qual o
fenomeno de envelhecimento foi observado foi 800, 750 e 700°C para as taxas 3,2 x 10"3,
10%e 107s™, respectivamente.

Na condigdao envelhecida, o intervalo de temperatura para ocorrer o
envelhecimento dinamico foi de 200 a 600°C. Nesta condicao, o serrilhado s6 iniciou a
200°C na menor taxa de deformacdo. Nas demais taxas, o serrilhado iniciou-se
discretamente a partir de 300°C. Também nesta condi¢do, na taxa de deformagao mais
lenta, o fendmeno parou de se manifestar a uma temperatura mais elevada que nas demais
taxas. A ultima temperatura na qual o fendmeno de envelhecimento se manifestou foi
600, 550 e 500°C para as taxas 3,2 x 107 , 10%e10” s'l, respectivamente.

A Figura 47 mostra as curvas na condicdo solubilizada em & = 3,2 x 10-3 s-1.
Nota-se que a temperaturas mais baixas a manifestacao do serrilhado ¢ atrasada, ou seja,
inicia-se com maiores deformagdes criticas. Ao contrario, a temperaturas mais elevadas,
o serrilhado comec¢a mais brevemente, com menores deformacgoes criticas.

A Figura 48 apresenta curvas na condigdo solubilizada nas temperaturas de 200 e
750°C em todas as taxas de deformacdo. Também como esperado, a 200°C o fenomeno
na maior taxa de deformagdo manifesta-se muito discretamente, enquanto que na taxa de
deformacao mais lenta, a ocorréncia do fenomeno ¢ vista em quase toda extensao da
curva. O mesmo ocorre na temperatura de 750°C. Tal ocorréncia, similarmente, ¢

relacionada ao efeito da taxa de deformacao.
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Comportamento similar também foi observado na condi¢cdo envelhecida, como
apresentado na Figura 49.

Comparando a manifestagdo do envelhecimento nas condicdes solubilizada e
envelhecida, verificou-se que a deformacdo critica para iniciar a manifestacdo do
serrilhado foi menor na condi¢ao solubilizada. Este comportamento era esperado, uma
vez que na condi¢do solubilizada ha maior quantidade de 4&tomos em solugao disponiveis
para participar do processo de difusdo o qual ocorre durante o envelhecimento dinamico.

A Figura 50 e a Figura 51 mostram o exposto acima.
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Figura 47 — Comparagao entre as curvas tensao-deformagdo na condigdo solubilizada a
3,2x 107s": 2) 200 e 800°C e b) 300 ¢ 750°C.
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Figura 48 - Comparacdo entre as curvas tensdo-deformacao na condi¢ao solubilizada nas
taxas de deformacio 3,2 x 10>, 10* ¢ 10” s™': a) 200°C e b) 750°C.
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Figura 49 - Comparagdo entre as curvas tensdo-deformagdo na condig¢do envelhecida a
32x 107s! nas temperaturas de 300, 450 e 600°C.
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Figura 50 — Curvas tensdo-deformacdo mostrando a ocorréncia de envelhecimento
dinamico nas condi¢des solubilizada ¢ envelhecida a 600°C, € = 3,2 x 107571,
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Figura 51 - Comparagdo da deformacao critica entre a condi¢ao solubilizada e condigao
envelhecida a 3,2 x 107s™, 10%s™ € 107s™".

4.2.1 Tipos do serrilhado

Foram observados os serrilhados do tipo A, B e C. Em baixas temperaturas
manifestaram os serrilhados do tipo A e B ou os dois em uma mesma curva. Em
temperaturas mais elevadas, em algumas curvas, o tipo B comegou a se manifestar e com
o avanco da deformacdo o serrilhado do tipo C tomou lugar. Os serrilhados sao

apresentados em detalhes da Figura 52 a Figura 55.
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Figura 52 - Curvas tensdo-deformac¢ao mostrando serrilhados no material solubilizado em
intervalos de deformacdo de: a) 0 a 0,10, b) 0,20 a 0,30 (3,2x107s™).
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Figura 53 -Curvas tensao-deformac¢do mostrando serrilhados no material solubilizado em
intervalos de deformacao de: a) 0,02 a 0,10, b) 0,20 a 0,30 (3,2X10’4s'1).
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Figura 54 - Curvas tensdo-deformac¢ao mostrando serrilhados no material solubilizado em
intervalos de deformacao de: a) 0,20 a 0,30, b)0,5a0,8 (3,2x10'55'1).
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Figura 55 - Curvas tensdo-deformagdo mostrando serrilhados no material envelhecido no
intervalo de deformagao de 0,20 a 0,30: a) 3,2)(10'3 s'l, b) 3,2x10"4s'1, C) 3,2x107s7".

4.2.2 Avaliacao das propriedades mecanicas

Como pode ser verificado nas curvas tensao-deformacao, houve grandes variagdes
no limite de escoamento e limite de resisténcia, e, obviamente, no alongamento,
especialmente na condi¢do solubilizada. Para melhor visualizar estas variagdes, foram
feitas algumas correlagdes. Na Figura 56 e na Figura 58, condi¢do solubilizada e
envelhecida, respectivamente, sdo detalhadas as variagdes do limite de escoamento e
deformagao uniforme em funcdo da temperatura nas diferentes taxas de deformacgado.
Também foi destacado a presenca de fenomenos termo-ativados. A Figura 57 e a Figura

59 mostram a mesma dependéncia, com as taxas de deformagao sobrepostas no grafico.
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Na condicao solubilizada, o limite de escoamento diminuiu com a temperatura até
determinado ponto. A partir desse ponto, 0 comeg¢a aumentar, mas até atingir um limite.
A seguir, em temperaturas mais altas, sofre grande reducao. O alongamento acompanha,
inversamente, essas variagdes. As temperaturas referentes a esses eventos sao verificadas
nos graficos.

O intervalo que se verifica o aumento do limite de escoamento e a redugao da
ductilidade com a temperatura ¢ o comportamento tipico da ocorréncia do
envelhecimento dinamico. Neste intervalo, a taxa de sensibilidade a deformacao ¢
negativa, como mostrado na Figura 57. No entanto, ndo ¢ comum verificar no intervalo
de DSA alteragdes tao drasticas nas propriedades mecanicas como observado. O pico no
limite de escoamento indica claramente que ocorreu, concomitantemente ao DSA, reacao
de precipitacdo dinamica. No item de caracterizacdo microestrutural serdo mostradas
imagens de MET evidenciando a precipitagdo das fasesy e y"".

Contudo, também ndo ¢ normal, mesmo verificando o aumento do limite de
escoamento decorrente da precipitacao dinamica, que a ductilidade sofra uma queda tao
acentuada. Essa constatagdo aponta para a manifestacdio de mais um fendmeno.
Investigacdes sobre o comportamento fragil em temperaturas mais elevadas revelaram
que ocorreu a manifestacdo do fenomeno de oxidagdo intergranular - OAIC. Analises
fractograficas e microestruturais comprovam tal fato. Desta forma, trés fendmenos
ativados termicamente competem dentro de um mesmo intervalo de temperatura: DSA,
precipitacdo dinamica e OAIC. Os intervalos nos quais os fendmenos se manifestaram
estdo indicados nos graficos que seguem.

Na condi¢@o envelhecida, as variagdes nas propriedades mecanicas ndo foram
muito evidentes., nem mesmo a taxa de sensibilidade a deformacdo foi negativa,

conforme Figura 59.
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Figura 56 — Grafico mostrando a

variagdo do limite de escoamento e deformacgao
uniforme em funcdo da temperatura nas diferentes taxas de deformagdo na condigdo

solubilizada. a) £ =3,2x 1075, b) £ =3,2x 10", ¢) € =3,2x 1075

700 —
600 m<0 =m
~m-32x107%"
500 u 3,2x 110%™
\_ ~u—-32x107"
‘® 400 [
o
5 /
W 300 =
- | ]
.x. - **fl:.‘.’././ "
200 L \
| |
|
100 -
| ]
0 —+~ 1 -~ 1 1 -1~ T1r 1T 1T " 1 1
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
T(°C)

Figura 57- Grafico mostrando o limite de escoamento em fun¢do da temperatura nas
diferentes taxas de deformagdes na condicao solubilizada. Destaque: intervalo de DSA.
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Figura 58 - Grafico da comparagdo entre limite de escoamento e deformacdo uniforme
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Figura 59 - Grafico mostrando o limite de escoamento em fun¢do da temperatura nas
diferentes taxas de deformagdes na condicao envelhecida.
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A Figura 60 e a Figura 61 apresentam a variagdo da tensdo em funcao da
temperatura para diferentes niveis de deformacgdo. O material na condi¢ao solubilizada
teve um padrio de comportamento. E observado um aumento regular da tensio em todos
os niveis de deformagdo analisados nas temperaturas mais baixas. A partir de 700°C, os
pontos comegam a convergir até o pico em 800°C. Mais uma vez fica nitida a reagdo de
precipitacdo dinamica. A tensdo alcangada neste pico ¢ muito proxima ao limite de
escoamento do material na condigdo envelhecida, chegando ultrapassar 600 MPa .
Observa-se ainda que na menor a taxa de deformacao o efeito da precipitagcao ¢ deslocado
para maiores niveis de deformagao.

Outro aspecto importante ¢ o comportamento do material apos atingir o pico. A
queda na tensao ocorre de maneira similar em todas as taxas de deformacdo e em ambas

as condigoes.
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Figura 60 - Grafico mostrando a tensdo em fun¢do da temperatura em diferentes
percentuais de deformagio na condigdo solubilizada. a) ¢ =3,2 x 10%s, b) ¢ =32 x 10°
Y1) e=3,2x107".
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Figura 61 - Grafico mostrando a tensdo em funcdo da temperatura em diferentes
percentuais de deformagdo na condi¢do envelhecida. a) € = 3,2 x 10%s!, b) € =3,2x 107
Y1) e=32x107".

Também foi observado, nas temperaturas mais altas de ensaio, entre 850 e 900°C,
um comportamento superplastico. A 950°C o material exibiu perto de 100% de
alongamento. Apds rompimento, a superficie de fratura do corpo de prova praticamente
ndo existiu. Na Figura 62 verifica-se o efeito do intenso alongamento. Mais adiante esse

assunto sera discutido em detalhes.
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Figura 62 — Corpos de prova a) sem deformagao, b) apds ensaio de tracao a 950°C a 3,2 x
107%™,
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4.3 Fractografia

O resultado desta analise corroborou com o que foi observado nos gréficos
tensdo-deformacao. Na condigdo solubilizada, a fratura se propagou de forma totalmente
ductil até aproximadamente 600°C. Posteriormente, com o aumento da temperatura,
comegou a ocorrer gradativamente, transicdo para o modo de fratura fragil intergranular.
Entre 850 e 950°C,0ocorre novamente uma transi¢ao no modo de fratura, voltando a se
tornar ductil. As temperaturas de transi¢ao sofreram uma pequena variagdo em virtude da
taxa de deformacdo. Na taxa mais lenta a transicdo ocorreu em temperaturas um pouco
mais baixas.

A analise fractografica na condi¢cdo envelhecida foi mais dificil. Isso porque nesta
condi¢do o material apresentou varias transi¢gdes. Em varias amostras foram observados

varios tipos de fratura na mesma superficie.

4.3.1 Condicio solubilizada

A Figura 63 apresenta a superficie de fratura do material na condi¢do solubilizada
deformado a temperatura ambiente. A fratura foi totalmente ductil. No detalhe, ¢
possivel observar nitidamente a formagao de dimples nos precipitados, no caso carbetos
de nidbio e/ou titanio, caracteristicos deste tipo de fratura. Aspecto idéntico de fratura se

apresentou nos ensaios realizados a 200, 300 e 450°C em todas as taxas de deformagao.

113



e "" "f’\f‘{\

Figura 63 — a) Micrografia obtida em MEV apresentando a superficie de fratura do
Inconel 718 na condi¢do solubilizada e deformado em tragdo a temperatura ambiente, b)
detalhe de a) onde verificam-se dimples formados nos precipitados.

A transicdo mencionada acima pode ser notada nas proximas imagens. A Figura
64 apresenta as fractografias dos ensaios realizados a 600°C. Nesta temperatura, a fratura
foi totalmente ductil nas taxas de deformacao maiores. Na taxa de deformagdo de 3,2x10
>s™ observa-se uma pequena parcela de fratura intergranular, cerca de 5%. Percebe-se que
a transicdo para fratura fragil intergranular inicia-se na borda do corpo de prova,

avancando de fora para dentro.

a) b)
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Figura 64 - Micrografia obtida em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicdo solubilizada e deformado em tracio a 600°C: a) ¢ = 3.2x10™%s”, b)
detalhe de a), ¢) € =3,2x107s™, d) detalhe de c).

Nos ensaios realizados a 650°C, na taxa de deformacdo mais lenta, a area de
regido intergranular aumentou para cerca de 30%. Nesta temperatura, a fratura ainda

ocorreu totalmente ductil nas demais taxas de deformacao.
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c) d)

Figura 65 - Micrografia obtida em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicdo solubilizada e deformado em tracio a 650°C: a) ¢ = 3.2x10™%s™”, b)
detalhe de a), ¢) € =3,2x107s, d) detalhe de c).

A Figura 66 mostra imagens do material deformado a 700°C. Comecam a
aparecer nas bordas da superficie de fratura regides de aspecto intergranular quando
deformado na taxa de 3,2x10'4s'1. A 3,2){10"5 s"l, a fracdo de regido intergranular alcanca
aproximadamnte 70%.

A 750°C, a fratura ¢ totalmente fragil na taxa de deformagado de 3,2)(10'5 s'. Na
taxa de 3,2x10™s™, a porcentagem fragil intergranular ¢ de aproximadamente 40%,
mostrada na Figura 67-a. Detalhes da superficie de fratura revelam a presenca de trinca
na regido ductil, como destacado na Figura 67-b). Trincas também sdo observadas na
regido intergranular, como apontado na Figura 67-c). Mais um detalhe nesta superficie de
fratura ¢ apresentado na Figura 67-d). A nitidez da imagem revela os precipitados
(carbetos) na face dos graos. Estes aparecem como pontos brancos na micrografia.

Também sdo observados contornos de macla nesta imagem.
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Figura 66 - Micrografia obtida em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicio solubilizada e deformado em tragdo a 700°C: a) € = 3,2x10™%s™, b), ¢)
detalhe de a), d)) € = 3,2x107s™.
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Figura 67 - Micrografia obtida em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicdo solubilizada e deformado em tragdo a 750°C: a) € = 3,2x10'4s'1, b), ¢),
d) detalhes de a).

A fratura foi 100% fragil nas taxas de deformacdo de 3,2)(10"43'1 e 3,2)(10"5 s'. Na
maior taxa, 3,2)(10"3 s'l, essa porcentagem foi de 80%. Este resultado também estd de
acordo com as curvas dos graficos tensdo-deformagdo, onde nesta temperatura a maior
ductilidade foi observada na taxa de 3,2x10'3s'1. Embora a fratura tenha sido totalmente

fragil, maiores aumentos revelam que as facetas dos graos apresentam-se rugosas € com
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alguns dimples, diferentemente do aspecto liso visualizado até agora. Essa aparéncia ¢

mais acentuadas na menor taxa de deformagdo. A Figura 68 mostra o relatado acima.

Figura 68 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicio solubilizada e deformado em tracdo a 800°C: a) & = 3,2x10™%™, b)
detalhe de a), ¢) € =3,2x107s™, d) detalhe de c).

A Figura 69 mostra as superficies de fratura do material deformado a 850, 900 e
950°C. Neste intervalo de temperatura, o material recupera a ductilidade. Nas
micrografias nota-se que embora os graos estejam delineados como caracteristica
fundamental de fratura fragil intergranular, as facetas dos mesmos sdo inteiramente

recobertas por dimples. Desta forma, percebe-se que mais uma vez o material passa por

uma transicao no modo de fratura. A 950°C praticamente ndo houve superficie de fratura.
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Nesta temperatura, a ponta da fratura ficou como uma “agulha”, Figura 69-e. O detalhe
da imagem mostra a pequena superficie de fratura contornada por um circulo tracejado

vermelho (Figura 69-f). Andlises de EDS, Figura 70, mostraram que particulas na

superficie sdo a base de cromo.
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e) f)

Figura 69 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condigio solubilizada ¢ deformado em tragio a 3,2x10™*s™ e na temperatura: a)
850°C, b) detalhe de a), ¢) 900°C , d) detalhe de c), ) 950°C, f) detalhe de e).

Figura 70 - Espectros de EDS da superficie de fratura do Inconel 718 na condigdo
solubilizada e deformado em tracdo a 3,2x10™s™ em 950°C.

A fim de tentar encontrar indicios que justificassem a transicdo no modo de
fratura, foi realizada uma investigagao por EDS nas regides em que a fratura ocorreu de
modo fragil intergranular e ductil. A Figura 71 mostra os espectros de EDS. Nota-se que

nao foram encontradas diferengas na composi¢ao quimica das regides investigadas.

121



19 N in i m L n

Figura 71- Espectros de EDS da superficie de fratura referentes as regides: a) ductil, b)
fragil intergranular.
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4.3.2 Condi¢ao Envelhecida

A fractografia do material apds o ensaio de tragdo a partir da condigdo
envelhecida foi similar a condigdo solubilizada, no tocante a transi¢do do modo de
fratura. Em baixas temperaturas, foi observado um mix de modos de fratura. Maiores
aumentos revelaram regides com aspecto de fratura intergranular, quase-clivagem e

também ductil, com dimples.

Figura 72 - Micrografia obtida em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicdo envelhecida e deformado em tragdo a 3,2x10™*s" ¢ na temperatura
ambiente, b), c) detalhes de a).
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A 400°C a fratura foi totalmente ductil, Figura 73, ocorrendo entdo nesta faixa de
temperatura a transi¢do do modo de fratura. Similarmente a condi¢do solubilizada, a taxa
de deformagdo influenciou na temperatura de transi¢do. A Figura 74-a), b) e Figura 74-c),
d) mostram as fractografias dos ensaios realizados a 600°C ¢ nas taxas de 3,2x10™se
3,2x107%s7, respectivamente. Na menor taxa ainda ha uma regido contendo caracteristicas

de fratura intergranular, aproximadamente 10%.

i
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a) b)

Figura 73 - a) Micrografia obtida em MEV apresentando a superficie de fratura do
Inconel 718 na condicdo envelhecida e deformado em tracdo a 450°C na taxa de 3,2x10°
’s™, b) detalhes de a).

COPPE
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c) d)
Figura 74 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicao envelhecida e deformado em tragao a 600°C na taxa de deformacao: a)
3,2x10%s!, b)detalhe de a), ¢) 3,2x107s™", d)detalhe de c).
A Figura 75 apresenta a superficie de fratura a 700°C. Nesta temperatura comeca

a aparecer muito timidamente alguns graos delineados em meio aos dimples. Isso denota

que ird ocorrer novamente a transicdo no modo de fratura, agora para intergranular fragil.

X308 SO8Nm COPPE L P xsae ZJves COPPE

Figura 75- a) Micrografias obtidas em MEV apresentando a superficie de fratura do
Inconel 718 na condi¢do envelhecida e deformado em tracdo a 700°C na taxa de
deformacio de 3,2x10s™, b) detalhe de a).

As imagens seguintes mostram as fraturas nas temperaturas mais elevadas, na taxa
de 3,2X10'4s'1. A 800°C, Figura 76, mostra fratura totalmente intergranular, mas com as
facetas rugosas. Nesta temperatura foi observada a menor ductilidade. Nas temperaturas

seguintes, hd maior quantidade de dimples e a ductilidade ¢ recuperada.
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Figura 76 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a superficie de fratura do Inconel
718 na condicdo envelhecida e deformado em tracdo a 3,2x10™*s™ e na temperatura: a)
800°C, b) detalhe de a), ¢) 900°C , d) detalhe de c), ) 950°C, f) detalhe de e).
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Para complementar as analises desta secdo, imagens da lateral de corpos de prova
apds o rompimento foram obtidas conforme Figura 77. Na Figura 77-a) o corpo de prova
¢ referente ao rompimento apds o ensaio de tragdo a 200°C e € = 3,2x10™*s™. A superficie
lateral encontra-se com aspecto fibroso. Esta aparéncia refere-se as bandas de deformacao
que percorrem toda a secdo do corpo de prova. Como esperado, uma vez que a
fractografia ja tinha revelado que tratava-se de uma fratura ductil, ndo foram encontradas
trincas. A Figura 77-b) refere-se ao ensaio apés rompimento a 300°C, ¢ = 3,2x107s™.
Somente neste corpo de prova foi possivel verificar a classica fratura ductil do tipo taca-
cone, como ¢ normalmente ilustrado nos livros didaticos.

A Figura 77-c) e d) exibe a superficie lateral do corpo de prova apds rompimento
a 750°C, ¢ = 3,2x10™*s™. Foram observadas miltiplas trincas no sentido perpendicular ao
esforco. A Figura 77-d) mostra com maiores detalhes a fratura. A superficie de fratura

(vista do topo) deste corpo de prova foi apresentada na Figura 66.

10000 pm
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c) d)

Figura 77 — Imagens da lateral dos corpos de prova apos rompimento de ensaio de tragdo
a: ¢) 200°C (3,2x10™s™), b) 300°C (£ = 30,2x107s™), d) 750°C (3,2x107%s™).

Fica evidente pela investigagdo fractografica a ocorréncia do fendmeno de OAIC
em determinada faixa de temperatura. Esta faixa de temperatura, que fica entre 600 e
800°C dependendo da taxa de deformagao, estd de acordo com o que tem sido reportado
na literatura. Durante a transicdo do modo de fratura ¢ nitida a discrepancia das
porcentagens de areas intergranulares na mesma temperatura em diferentes taxas de
deformacao. Nas taxas mais baixas ¢ mais profunda a penetracao do oxigénio. O intervalo
de temperatura no qual o fendmeno se apresenta também ¢ deslocado para menores
temperaturas nas taxas mais baixas. O fato demonstra que quando o material ¢ exposto
por maior periodo em temperaturas elevadas, mais tempo o oxigénio tem para difundir no
material e provocar a fragilizacao.

A fragilizagdo intergranular no Inconel 718 foi relatada por diversos
pesquisadores, conforme descrito no capitulo 2. Imagens similares as encontradas neste
estudo, especialmente na condi¢do envelhecida, sdo encontradas no trabalho de HICKS e

ALTSTETTER (1992), onde foi avaliada a fragilizacdo do Inconel718 pelo hidrogénio.
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Foi reportado que a transicdo do modo de fratura de ductil para fragil intergranular
ocorria a medida que a concentragdo de hidrogénio era aumentada. Como o aumento da
concentracao de hidrogénio era gradativo, a transi¢ao também foi gradativa, passando de
ductil, para quase-clivagem e intergranular.

Quando a oxidagdo ocorre durante a deformacao pléstica, frequentemente
¢ denominada fragilizagdo dindmica. Acerca desse processo, KRUPP (2005) relatou que
um elemento fragilizante difundindo num campo de tensdo a frente de uma trinca
intergranular causa decoesao entre os graos. Ao analisar as grandes trincas na Figura 66 e
na Figura 67, ¢ bem provavel que tenha acontecido decoesdo entre os graos naqueles
pontos especificos.

Embora muitas pesquisas tenham sido publicadas sobre OAIC no Inconel 718,
poucos autores correlacionaram tal fenomeno com o DSA. GARAT ef al. (2007)
estudaram o efeito do DSA sobre o modo de fratura no Inconel 718. Eles observaram que
sob vacuo a fratura ocorreu de modo ductil, mesmo no intervalo de DSA. Mas, nos testes
realizados ao ar, a fratura ocorreu de modo fragil intergranular. Segundo os autores, ha
uma relacdo entre a ocorréncia de DSA e o desaparecimento dos sitios de iniciagdo das
trincas intergranulares. Foi proposto que os sitios de iniciagcdo das trincas e para o inicio
do DSA estao localizados no mesmo local. Como o Inconel 718 localiza a deformacgao
dentro das bandas, o serrilhado comecaria primeiro nestas regides de alta deformacgao,
suprimindo assim a ocorréncia do OAIC. A inibi¢ao seria pela diminui¢ao da tensdo local
e alteracdo dos caminhos da deformacdo. Ainda segundo ao autores, a trincas
intergranulares nao estariam relacionadas aos carbetos.

Fournier ef al. (2001) analisaram a intera¢ao entre DSA ¢ OAIC no Inconel 718
na condi¢do envelhecida. Foram feitos ensaios de tracdo ao ar e sob vacuo secundério na

taxa de deformagio de 5x107s” entre 400 e 600°C. A 500°C a fratura foi fragil
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intergranular e a 470°C ductil. De acordo os pesquisadores, assumindo que o processo de
oxidagdo nao muda drasticamente durante a transicdo de 500 para 470°C, entdo o
mecanismo de OAIC seria fortemente dependente do modo de deformagao plastica. Neste
pequeno intervalo de temperatura, a coeficiente de sensibilidade a deformagdo se tornou
negativo, levando a uma modificacdo na deformagao pléstica e no desaparecimento do
efeito do ambiente.

Para chegar a esta consideragdo, os autores conduziram um teste que iniciou a
500°C até 4% de deformacdo e posteriormente a temperatura foi diminuida para 470°C
até a fratura, como mostra Figura 78. Analises da superficie de fratura mostraram que a
trinca comecgou a se propagar de modo intergranular mas quando a temperatura foi
reduzida para 470°C e iniciaram os serrilhados, a propagacao da trinca avangou de modo
transgranular. Os autores concluiram que, como a taxa de deformagdo no interior da
banda ¢ muito mais elevada do que fora dela, entdo a taxa de deformagao local na ponta
da trinca ¢ fortemente afetada. Desta forma, a trinca continuaria se propagando, mas de
modo transgranular. Sendo assim, a taxa de deformacdo local ao invés da deformagao
local na ponta da trinca ¢ que controlaria o processo de OAIC.

Algumas consideragdes podem ser feitas ao comparar os resultados obtidos por
Fournier et al. (2001) e os resultados do presente trabalho. Uma delas ¢ que no presente
trabalho a transi¢do no modo de fratura ndo ocorreu de modo abrupto, pelo contrario, foi
progressivo do exterior para o interior. Desta forma, ndo se pode afirmar que o DSA
impediu o OAIC porque, na condicdo solubilizada, ambos manifestaram
concomitantemente em determinados intervalos de temperatura, dependendo da taxa de
deformacdo. Mais especificamente a condi¢do envelhecida, a qual foi estuda pelos

autores citados, primeiro ocorreu o final do DSA e somente apds alguns ensaios em

130



temperaturas mais elevadas ¢ que o OAIC comegou a se manifestar. Ou seja, nao houve

interagdo entre os fenomenos.

1

400 T——
1200 1
1000 {

-

Stress (MPa)

Alr
5.107"

Figura 78 — a) Curva tensdo-deformagao do Inconel 718 obtida em duas temperaturas:

500 e 470°C, b) Imagem da superficie de fratura, c) detalhe de b) (adaptado de
FOURNIER et al., 2001).

4.4 Microestrutura
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4.4.1 Material deformado a partir da condig@o solubilizada

A microestrutura do material deformado ¢ apresentada da Figura 79 a Figura 91,
sendo comum a todas as temperaturas a matriz austenitica com distribuicdo de carbetos.
Também foi comum os graos exibirem alguma deformac¢do no seu formato assim como
nos contornos de macla. Mas obviamente, em temperaturas mais elevadas, elementos
adicionais foram observados, uma vez que a evolugdo microestrutural foi provocada por
processos termicamente ativados.

Micrografias do material deformado a 200 e 450°C sdo mostradas na Figura 79 e
Figura 81, onde detalhes foram destacados. As setas pretas indicam a deformagdo nos
contornos devido ao esforco mecanico. As setas amarelas apontam para os carbetos que
parecem estar “desprendendo” da matriz, cuja discussdo sera realizada mais adiante. No
destaque da Figura 81-b), elipse pontilhada em vermelho, nota-se um contorno de macla
que teve seu crescimento bloqueado por um carbeto.

As imagens de MET confirmam que a deformacdo no Inconel 718 ocorre por
deslizamento planar. Multiplas bandas de deslizamento interceptam-se provavelmente
nos diferentes planos {111}, como apontado nas Figura 80-a) e Figura 82-a).

Uma investigagdo criteriosa foi feita nos contornos de grao a fim de identificar
alguma possivel precipitacdo. No entanto, os contornos observados estavam livres de
particulas. A Figura 82-b) mostra um contorno e também um aglomerado de
discordancias. Na Figura 82-c) verifica-se a presenca de um carbeto. Este fato pode estar
relacionado ao inicio da ocorréncia do mecanismo de Orowan. A auséncia de qualquer
reflexdo de superposi¢cdo na area selecionada para obtencdo do padrio de difragdo indica
que ndo houve precipitagdo das fases y’ ou y” a 200°C.

Na temperatura de 450°C foi detectada precipitagdo das fases y" e y'’, como

evidenciado na Figura 82-d). Portanto, sob deformagdo, mesmo uma temperatura
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relativamente baixa foi suficiente para aumentar a cinética de precipitacdo. Além do
mais, esta microestrutura foi observada nas taxas 3,2)(10'4 e 3,2x107 s'l, cujos tempos de
ensaio foram de 41 e 406 minutos, respectivamente. No entanto, a curva de deformacao
ndo reflete esta evolugdo da microestrutura, uma vez que o limite de escoamento tenha
sido 249 e 242 MPa, respectivamente. O alongamento foi maior do que no ensaio
realizado a temperatura ambiente. Embora tenha ocorrido a precipitacdo dindmica nesta
temperatura, os precipitados eram tdo diminutos que mesmo no MET s6 foi possivel

confirmar a presenga pelos padrdes de difracao.
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Figura 79 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tragio a 200°C e ¢ = 3,2x10™*s", destacando em a) e b): setas pretas
indicando deformacao dos graos, setas amarelas mostrando a presenga de carbetos.
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Figura 80 - Micrografia obtida em MET em campo claro do Inconel 718 apos teste de
tragdo a 200°C. O detalhe apresenta o respectivo padrao de difracao.

Figura 81 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tracdo a 450 °C e & = 3,2x10™s™, destacando em a) e b): setas pretas
indicando deformacao dos grdos, setas amarelas mostrando a presenga de carbetos.
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Figura 82 - Micrografias obtidas em MET em campo claro do Inconel 718 apds teste de
tracdo a 450°C: a), b) emaranhado de discordancias, c) carbeto, d) precipitados y e y"".

A Figura 83 apresenta imagens do material deformado a 700°C. O
“desprendimento” dos carbetos ¢ mais intenso, como indicado pelas setas amarelas. A
linha tracejada na Figura 83-b) faz o delineamento de um contorno que teve seu
movimento restringido por estar sendo ancorado pelos carbetos. Este ¢ um exemplo tipico
de um beneficio da presenga dos carbetos, o controle do crescimento de grao, conforme

citado no item 2.
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As imagens de MET, Figura 84-a) e b), mostram dois grupos de bandas de
deformacdo interceptando-se. A Figura 84-c) mostra a presen¢a das fases y" ou y*" como

confirmado pelo padrao de difra¢do visto no detalhe.
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Figura 83 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tracdo a 700°C e € = 3,2x10™s™". a), b) setas amarelas indicando presenca de
carbetos. Em vermelho, ancoramento de movimentacao de contorno.
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Figura 84 - Micrografias obtidas em MET apos teste de tragao a 700°C: a), b) bandas de
deformacao, c) fina precipita¢do das fases y" e y*" confirmada pelo padrao de difracao.

No ensaio a 750°C obteve-se a menor ductilidade na taxa de 3,2x10™s™" Nesta
temperatura, mesmo nas imagens obtidas por MEV ¢ possivel verificar indicios de
precipitacdo das fases y” ou y’'. Bandas de deformacdo sdo vistas claramente na Figura
85-a) e b). A disposicdo das bandas vistas mesmo no MEV coincide com o que foi visto
no MET. As bandas sdo destacados na Figura 85-b) por setas amarelas.

Também s3o observadas multiplas trincas intergranulares e ainda persiste a
degradacdo ao redor dos carbetos, como claramente mostra a Figura 85-b), c), d). As
Figura 85-¢) e f) apresentam imagens proximas a superficie da amostra. Nesta regido
nota-se a precipitagdo de pequenissimas particulas, que provavelmente sdo particulas de
fase 8. Na imagem, as setas vermelhas fazem tal indicagdo. A Figura 85-d) mostra um
carbeto que aparentemente foi cortado ao meio e sua provavel particdo apresenta um
aspecto de cisalhamento. Embora este carbeto seja relativamente grande, por volta de
Sum, € possivel que as discordancias tenham conseguido ultrapassé-lo cisalhando-o. Tal
mecanismo foi descrito no capitulo 2.

As imagens de MET, Figura 86, revelam que nesta temperatura ¢ ativado mais um
plano de deslizamento na deformacao pléstica. Verificam-se em a) e b) trés grupos de

bandas de deformacdo. As linhas tracejadas em amarelo perfazem a interceptacao destes
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planos. Também foi verificada a precipitacdo das fases y” ou y’, como visto na Figura
86-c) e confirmado pelo padrao de difragdo mostrado no detalhe. Os precipitados sdao
muito pequenos, ndo sendo ainda possivel vé-los nitidamente mesmo no MET. Estas

imagens de MET foram feitas no ensaio de taxa de deformagdo igual a 3,2x10™s™.

2

ourr [['mag | WD | HV [ det| pressure |tilt curr |[mag (WD | HV | idet| pressure | tit| ——5im—

0.31 nA 1681 x’ 7.2 mm 20.00 kV| ETD | 7.19E-8 bar| 0 * 1 nA 6166 x 7.2 mm 20.00 kV. ETD| 7.19E-8 bar| 0 °
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Figura 85 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tragio a 750°C e € = 3,2x10™*s™. a) matriz austenitica, b) detalhe de a), de c)
até g) setas verdes mostram trincas intergranulares, h) precipitagao de 6 na superficie.

Figura 86 - Micrografias obtidas em MET em campo claro do Inconel 718 apds teste de
tracdo a 750°C. a) e b) bandas de deformacdo, c) precipitacdo das fases y’ e y’’
conformado pelo padrao de difragao.
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A mesma precipitagdo proxima a superficie ¢ vista também apods o ensaio a
800°C, Figura 87-a) e b), assim como as marcacdes em alguns grdos, como comentado
anteriormente. Na Figura 87-b) e c) sdo indicadas por linhas tracejadas com orientagdes
iguais as da Figura 86-a) e b). Também nesta temperatura ocorreu uma intensa
degradacdo nos contornos de grdo e ao redor dos precipitados. A degradacdo da
microestrutura esta sempre relacionada a um precipitado que esta ou ja esteve no interior
do contorno de grao. A Figura 87-d) mostra carbetos com morfologia como descrito no
capitulo 2, com um aspecto “aplumado”. Esta ¢ uma indicagdo tipica da oxidacdo de

carbeto.

Z8kV XZ, 888 185m COPPE

A%

% 7P 4P
X3, 880 ‘ Xz, 588

-

Figura 87 — Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tracdo a 800°C e ¢ = 3,2x10™*s™. a) matriz austenitica com carbetos
dispersos e trincas intergranulares, b) e ¢) detalhes de a), ¢) indicagdo de oxidagao de
carbeto.
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A degradagdo da microestrutura continua avangando a 900°C (Figura 88), embora
a ductilidade tenha sido parcialmente recuperada. A Figura 88-a mostra a secdo
longitudinal na regido proxima a fratura. Os grdos encontram-se bem alongados no
sentido da aplicagdo da carga. Percebe-se que a maior incidéncia de trincas ¢ proximo a
ponta da fratura. A medida que se afasta desta regifio, a incidéncia de trincas diminui.
Este fato pode estar relacionado a duas questdes. Primeiro, como a fratura ocorre na
regido de estriccdo e esta passa a concentrar a deformacdo, obviamente os efeitos
decorrentes da deformacdo plastica também irdo se concentrar neste ponto. Segundo,

como a deformagdo gera calor, a regido de estric¢do ird concentrar mais calor.

X788 ZBrm

» —_—
X7eo 28 »m

Figura 88 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel
718apos teste de tragdo a 900°C e ¢ = 3,2x10™*s™. A) se¢do longitudinal proximo a
fratura, b), c), d) detalhes de a) mostrando avango da degradagdo no material.
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A investigacdo da microestrutura do ensaio a 950°C foi feita tanto na taxa de
3,.2x10™s" (Figura 89 e Figura 92) e 3,2x10” s™ (Figura 90, Figura 91, Figura 93). Nesta
temperatura de ensaio a ductilidade foi recuperada e material tem um comportamento
superplastico.

Na taxa de deformacdo intermediaria, ndo foram observadas trincas
intergranulares no interior do corpo de prova. Uma imagem de baixo aumento exibe a
secao longitudinal do corpo de prova perto da fratura, Figura 89-a). O ensaio nesta
temperatura provocou intensa precipitagdo de fase o, tanto no interior como no contorno
de grao, como visto na Figura 89-b) e confirmado por EDS, Figura 92. Embora nao
tenham sido observadas trincas intergranulares, vazios relacionados aos precipitados
ainda estavam presentes, conforme Figura 89-c). Repara-se que no fundo do grande vazio
ha varios precipitados que provavelmente sao o.

Nota-se grande degradagdo na superficie (lateral), que ndo se estendeu para o
interior do material. Na superficie também foi verificada a existéncia de uma camada que
recobre toda a superficie do corpo de prova.

Na taxa de deformacdo mais lenta também nao foram observadas trincas
intergranulares. Embora a superficie tenha apresentado um aspecto mais degradado,
como mostrado na Figura 90, a degradagdo ndo avangou para o interior do corpo de
prova. Maiores detalhes desta regido, Figura 90-c) e d), levam a indicacdo de que esta
degradacdo ¢ como se estivesse ocorrendo reacdo (ou reagdes) na superficie na superficie
do material. Com base no que foi explicado no item 2.4, a oxida¢do do Inconel 718 a
partir de 900°C leva a formacao de um filme de fase 6 e outro de 6xido de cromo -Cr;.
MxO3 e CrNbO,4 (DELAUNAY et al., 2000, VALE, 2014). A formacao destes filmes a
alta temperatura impediria o progresso da difusdo de elementos interrompendo desta

forma a oxidagdo intergranular. Esta constatacdo estd totalmente de acordo com o
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resultado da presente analise, uma vez que: 1) precipitagao da fase & na superficie foi
observada e relatada na Figura 87, ii) nao houve fragilizacdo nos contornos, iii) esta
“degradacao limitou-se a superficie, ficando o interior preservado, iv) a camada formada,
de cor cinza e indicada por setas nas imagens, € a base de cromo, conforme andlises de
EDS na Figura 92 e na Figura 93.

Para complementar a andlise microestrutural foram feitas imagens no MO. Pelas
imagens exibidas na Figura 91, ¢ certificado que ocorreu recristalizagao dindmica quase
que totalmente. Esta observacdo ajuda a esclarecer o comportamento superpléastico
observado nesta temperatura. NOWOTNIK (2008) também relatou que a recristalizagao
dindmica, observada entre 900 e¢ 1150°C, tem efeito crucial no efeito no limite de
escoamento e ductilidade no Inconel 718 uma vez que resulta em refinamento do grao.

HONGBO, 2005, estudando a superplasticidade no Inconel 718, relatou que o
material apresenta boa superplasticidade no intervalo de temperatura de 950 a 1020°C.
No entanto, o maior alongamento aparece a 950°C. Segundo os autores, a fase 6 tem um
importante papel neste processo, pois previne o crescimento de grao. E ainda, a
precipitacdo da fase o resulta na reducdo de y”, que ¢ a fase endurecedora da liga,
resultando na melhora da plasticidade e prevencao da concentracao de tensao. Tanto que,
quando a fase 6 comega a ser dissolvida na matriz, por volta de 980°C, o alongamento
volta a decrescer.

Embora o refinamento de grao seja relevante a altas temperaturas no Inconel 718,
VALE et al. (2012) analisou o efeito da fase 8 nas propriedades mecanicas neste material
a temperatura ambiente e observou outro comportamento. O trabalho consistiu em
envelhecer o material a partir de diversos tempos de solubilizagdo a 1050°C que

resultaram em diferentes tamanhos de grdo. Segundo os pesquisadores, a temperatura
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ambiente, a resposta mecanica ¢ atribuida exclusivamente ao mecanismo de precipitagao,

independente do tamanho de grao.

’
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Figura 89 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tracdo a 950°C e € = 3,2x10™s™. a) se¢do longitudinal na regido da fratura,
b), ¢) indicacao da precipitagao de fase 0, d) degradacao junto a fase o.
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Figura 90 - Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do Inconel 718
na condi¢do solubilizada apés teste de tragdo a 950°C e ¢ = 3,2x107 s'. a) secdo
longitudinal na regido da fratura, b), c), d) detalhes de a) mostrando a formacao de um
filme na superficie do material.

Figura 91 — a), b) Micrografias obtidas em MO apresentando a microestrutura
parcialmente recristalizada do Inconel 718 apos teste de tragdo a 950°C e € =3,2x107s™.
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Figura 92 - Espectros de EDS referentes aos pontos indicados.
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Figura 93 - Espectros de EDS referentes aos pontos indicados.
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4.4.2 Material deformado a partir da condi¢ao envelhecida

A Figura 94 apresenta microestrutura apos teste de tracdo a 200°C. Sao
observadas trincas nos contornos e presenca de carbetos primarios. Imagens no MET e
mapeamento atdmico mostram a presenca das fases y” e y'’, conforme Figura 95.

A Figura 96 apresenta a microestrutura apds teste de tracao a 850°C e e taxa de
deformacio de 3,2x107s”. E observada precipitacio da fase & nos contornos de grio.
Embora a temperatura de ensaio seja mais alta que da Figura anterior, a incidéncia de
trincas no contorno ¢ menor. A investigacdo no MET também confirma a presenca da

fase 6, conforme imagem Figura 97.

COFFE COFFE

Figura 94 — a), b) Micrografias obtidas em MEV apresentando a microestrutura do
material apos teste de tracdo a 200°C e € = 3,2x10™s™.
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39C stemb
MAG: B0DOD x HV: 200.0 kv WD:

Figura 95 - Micrografias obtidas em MET apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tragdo a 200°C e € = 3,2x10™s™": a) microestrutura mostrando a presenca das
fases y" e y'’. Mapeamento atomico destacando a concentracdo dos elementos: b) nidbio
¢) titanio, d) aluminio.
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Figura 96 - Micrografias obtidas em MEV com diferentes magnitudes apresentando a
microestrutura do Inconel 718 na condigdo envelhecida apos teste de tracao a 850°C e &
=3,2x107s". a) matriz austenitica, b) grios deformados, c) e d) ¢é verificada precipitagdo
da fase d e carbetos nos contornos.
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Figura 97 - Micrografias obtidas em MET apresentando a microestrutura do Inconel 718
apos teste de tragdo a 850°C e € = 3,2x107s™': a) microestrutura mostrando a presenca das
fases y" e y'’. Mapeamento atomico destacando a concentracdo dos elementos: b) nidbio
¢) titanio, d) aluminio.

4.5 Medidas da Energia de ativacao

Neste item serdo apresentadas as medidas de energia de ativacdo associada ao
fendmeno de DSA utilizando alguns dos métodos citados em 2.6.2 que resultaram em
valores coerentes. Foram eles: 1) dependéncia da taxa de deformacdo e temperatura, ii)
dependéncia da deformagdo critica e temperatura, iii) parametro m+f, iv) altura do

serrilhado (Ao).

4.5.1 Método: & versus temperatura

Como mencionado, este método ¢ o mais aplicado, mostra a influéncia da taxa de
deformacdo e temperatura na manifestacio do DSA. Este método foi o que forneceu

resultados mais coerentes e mais proximos aos encontrados na literatura.
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Os graficos sao mostrados na Figura 98. As retas tracadas referem-se a alguma
mudanca de caracteristica, como inicio da manifestacdo de um tipo de serrilhado ou o
desaparecimento do fendmeno. A partir da inclinacdo desta reta, ¢ obtido o valor da
energia de ativagao referente aquela manifestagao marcada.

Na condicao solubilizada, os valores encontrados de energia de ativacao foram
78, 178 e 472 kJ/mol para aparecimento dos serrilhados do tipo B, C e para o
desaparecimento do fendmeno, respectivamente. Na condi¢ao envelhecida, esses valores
foram 105 e 282 kJ/mol, para o aparecimento do serrilhado do tipo B e para o
desaparecimento do fendmeno, respectivamente. A condi¢do envelhecida nao apresentou
serrilhado do tipo C. Vale ressaltar que ndo foi possivel calcular a energia de ativagao
para aparecimento do serrilhado do tipo A na condigdo solubilizada porque esta
manifestacdo ocorre em temperaturas menores que 200°C no intervalo de taxa de
deformagao determinado. No iem 3.4 foi explicado que o intervalo de temperatura
aplicado foi em fung¢do da limitacao experimental disponivel.

Hale et al. (2001), utilizando este mesmo método para calcular a energia de
ativagao também no Inconel 718 na condicdo solubilizado, encontrou 99, 134 e 272

kJ/mol para o inicio dos serrilhados A, B e C, respectivamente.
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Figura 98 — Grafico mostrando a influéncia de & e temperatura na ocorréncia do
fenomeno de DSA no Inconel 718: a) condigao solubilizada, b) condigdo envelhecida.
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4.5.2 Método: €;x temperatura

A Figura 99 e a Figura 100 mostram os graficos obtidos por este método.
Primeiramente foi gerado o grafico In €;x 1/T e entdo fixada uma deformacao para todas
as taxas de deformacdo. A partir dai, foi obtida para cada taxa a temperatura que
corresponderia a essa deformagdo constante. A inclina¢do desse grafico (letra b), fornece:
Q/m. O valor de m foi entdo retirado do grafico de In € x In & (letra c), cujo valor da
inclinacao ¢ igual a 1/m. Por ultimo, aplicando-se uma média nos valores de m para
alimentar a equagdo citada acima, ¢ obtido o valor da energia de ativagdo para
manifestacdo do DSA.

Ja foi mencionado anteriormente a ocorréncia do comportamento inverso. Este
efeito ¢ nitidamente visualizado nas Figuras em questdo, caracterizado pelo rebatimento
dos pontos. A reversdo indica que houve uma mudanga no comportamento do fenomeno,
pois a deformagdo critica comega a aumentar com a temperatura. A temperatura onde
comecgou a inverter variou conforme a taxa de deformagdo. Na condicdo solubilizada foi
entre 600-650, 550-600 e 450-500°C nas taxas de 3,2 x 107, 10* e 107 s,
respectivamente. Nesta condi¢do, a inversdo coincidiu com o aparecimento do serrilhado
tipo C. Na condi¢@o envelhecida, também ocorreu o rebatimento, contudo, ndo coincidiu
com uma manifestacdo especifica de serrilhado. Os intervalos de temperatura referentes a
reversdo no material envelhecido foi entre 500-550, 450-500 e 300-450°C nas taxas de
32 x 10'3, 10% e 107 s respectivamente. Em ambas as condi¢des nota-se que foi
obedecido o mesmo padrdo, quanto menor a taxa de deformacao, menor a temperatura de
inversao.

Adotando este método, a energia de ativagdo foi calculada separadamente para o
intervalo de baixas temperaturas e altas temperaturas. Os valores obtidos para a condi¢do

solubilizada foram 98 e 180 kJ/mol para os intervalos de ensaios realizados em baixas e
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altas temperaturas, respectivamente. Para a condi¢do envelhecida o valor foi de 95
kJ/mol para o intervalos considerado de baixa temperatura.

Resultado semelhante foi encontrado por outros autores estudando o DSA no
Inconel 718. WEAVER e HALE (2001) reportaram que na condigdo solubilizada o
serrilhado do tipo C ocorreu entre 520 e 760°C, nas taxas de deformagao entre 1,4)(10'2 e
10* s', e que a mudanca coincidiu com a reversdo, aproximadamente 500°C.
NALAWADE et al. (2008), no entanto, ndo observaram o comportamento inverso na
condicao solubilizada, somente na condi¢do subenvelhecida. Nao foi mencionado se a

mudanga no comportamento coincidiu com a transi¢do para o serrilhado do tipo C.
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Figura 99 — Graficos para medir a energia de ativagdo no Inconel 718 na condicdo
solubilizada. a) In &; versus temperatura, b) In €. versus In &, c) In & versus temperatura
em deformagao constante (5%).
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Figura 100- Graficos para medir a energia de ativa¢do no Inconel 718 na condicdo
envelhecida. a) In & versus temperatura, b) In € versus In &, c) In & versus temperatura
em deformagao constante (12%).

4.5.3 Método com o parametro m + f3

Este método ¢ muito similar ao anterior. S3o utilizados os mesmos graficos da
Figura 99 e da Figura 100. Para calcular o expoente m+f, foram trocados apenas os €ixos
do grafico In ¢ e In &, obedecendo a equagdo 6. Como mencionado, quando m+f varia de
0,5 a 1, indica que atomos intersticiais provocam o fendmeno de DSA, na faixa de 2 a 3
solutos substitucionais seriam os responsaveis pelo processo. A Figura 101 apresenta o
grafico que permitiu calcular tal expoente, em diversas temperaturas. Todos os valores
encontrados de m+f foram maiores que 3.

Nota-se que no intervalo de baixas temperaturas, o valor de m+ foi positivo, a

altas temperaturas foi negativo. HAYES e HAYES (1982) enfatizaram que a inclinagao
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reversa de In g versus In € a altas temperaturas, consequentemente gerando valores
negativos de m+f, reflete um atraso sobre a curva de escoamento para o inicio do
serrilhado. Este atraso indicaria que o carbono poderia estar associado de alguma maneira
diferente daquela de estar preso nas discordancias. Desta forma, esta explicacao estd bem
coerente com o resultado encontrado com relacdo a inclinacdo das curvas conforme a
temperatura.

No entanto, os valores encontrados ndo se encaixam nas faixas em que sao
determinados os tipos de soluto responsaveis pelo fendmeno. Valores maiores também
foram encontrados por HALE et al. (2001) e por CHEN e CHATURVEDI (1997).
Segundo HALE et al. (2001), o calculo da energia de ativagao usando este expoente
requer algumas suposi¢oes sobre como a deformacao critica varia com a densidade de
discordancias e a concentracao de vacancias. Se m+f varia com a taxa de deformagao ¢ a
temperatura, varidveis que podem influenciar drasticamente a energia de ativagdo para o
serrilhado, estas suposi¢des ficam dificeis de ser formuladas. CHEN e CHATURVEDI
(1997) relataram que utilizar o valor de m+f pode ndao ser o melhor critério para
determinar o mecanismo de DSA, particularmente se o material apresentar a transi¢ao

para comportamento inverso.
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Figura 101 — Grafico mostrando a relagdo entre &, e /n € para obter o pardmetro m+f3
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4.5.4 Método Ac

A altura dos serrilhados foi medida no intervalo de deformacao de 20 a 30%,
como exemplificado por tragos delimitando um serrilhado individual em algumas Figuras
do item 4.2.1. Posteriormente foi tragado o grafico Ac versus In €. Neste grafico, foi
entdo fixada uma determinada tensdo. Novo grafico, In € versus 1/T, foi gerado com as
taxas de deformagdo obtidas a partir desta tensdo constante. O método se ajustou muito
bem nas baixas temperaturas. Na condicao solubilizada a energia de ativacdo medida foi
68 kJ/ mol na tensao fixa de 5 MPa. Na condicao envelhecida, o valor foi 103 kJ/ mol na
tensdo fixa de 5 e 10 MPa.

HAYES (1983), utilizando este método para medir a energia de ativagao de DSA
no Inconel 718 na condi¢dao envelhecida, encontrou 42 kJ/ mol. HALE et al. (2001)

encontraram entre 97 ¢ 114 kJ/ mol na condicao solubilizada.
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Figura 102 — Graficos para medir a energia de ativacdo pelo método de altura do
serrilhado no Inconel 718 solubilizado: a) dependéncia da altura do serrilhado em fungao
da taxa de deformacao para diversas temperaturas, b) relagdo entre € e temperatura para
tensdo constante: 5 e 10 MPa.
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Figura 103 - Gréficos para medir a energia de ativacdo pelo método de altura do
serrilhado no Inconel 718 na condicdo envelhecida: a) dependéncia da altura do
serrilhado em fun¢do da taxa de deformacdo para diversas temperaturas, b) relacdo entre
€ e temperatura para tensdo constante: 5 € 10 MPa.
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4.5.6 Energia de ativagdo para oxidagdo

Também foi calculado observando a dependéncia da temperatura e taxa de
deformacdo a energia de ativagdo para iniciar o fendmeno de OAIC, que correspondeu a
150 kJ/ mol. Este valor ¢ muito préximo ao encontrado na literatura, alguns citados no

item 2.2, para a difusdo do oxigénio em ligas de niquel. A Figura 104 apresenta o grafico

tracado para tal calculo.
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Figura 104 — Grafico mostrando a influéncia da taxa de deformagdo e temperatura na
ocorréncia do fendmeno de OAIC.
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4.5.7 Valores de energia de ativagdo

A tabela abaixo mostra todos os valores de energia de ativacdo para manifestagao
do fendmeno de envelhecimento dindmico obtidos durante o presente estudo. Nas
temperaturas mais baixas, onde os valores sdo menores, indica que um atomo intersticial
¢ responsavel pelo fenomeno. Em altas temperaturas, trata-se de um soluto substitucional,
dada a maior energia necessaria para manifestar o fenomeno. A Tabela /2 mostra a
energia de ativagdo para diversos elementos. Com base nesses dados, ¢ verificado que os
valores obtidos neste projeto coincidem com a difusdo do carbono e nidbio, para
manifestar o fendmeno em baixas e altas temperaturas, respectivamente.

A energia de ativagdo para difusdo do nidbio no niquel ¢ de 280 kJ/ mol. No
entanto, PATIL e BAKE (1996) fizeram esta medida e encontraram 202 kJ/ mol, ou seja,
um AQ de -78 kJ/ mol. Segundo os autores, de acordo com o conceito de difusdo de
vacancias, um grande AQ negativo pode estar associado a fortes perturbagdes de

formagdo de vacancias e caracteristicas de migragao.

Tabela 11- Valores de energia de ativagdo para ocorréncia de DSA calculada no presente

estudo (kJ/mol).
Método Solubilizado Envelhecido
Baixas Temp. Altas temp. Baixas Temp. Altas temp.

. A B - - -
exT g 78 i 105 .
C 178 - -
ecx T 98 180 95 -
Ac 68 - 103 -

m+f Todos maior que 3.
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Tabela 12 — Valores de energia de ativacao para difusdo de varios elementos

Energia de Ativacao

Soluto Tipo/condicao (kJ/mol) Referéncias
C em Ni Reticulado 139 SMITHELS
Dislocation pipe 90* (1983)
C em Ni-Fe-Cr Reticulado 161-183 CERMAK
Austenita Dislocation pipe 105*-119* (1994)
Fe em Ni Reticulado 253 PRUTHI et al.
Cr em Inconel 600 Reticulado 280 (1977)
Cr e Fe em Ni-Fe-Cr Reticulado 289-310 CERMAK
Austenita Contorno de grao 174-219 (1991)
. . Self 280-300 BROWN
Niem Ni Dislocation pipe 184* (1980)
Ni em Ni-Cr lica Reticulado 285-300 CERMAK
g Contorno de grio 162-185 (1993)
. . SMITHELS
Mo em Ni Reticulado 213 (1983)
. . SWALIN
Al em ni Reticulado 270 (1956)
. . . SWALIN
Tiem Ni Reticulado 257 (1956)
Nb em FeC 180 COTA (2007)
Nb para formar 185 GALLAGHER
Nb,Os (1983)
Nb em Ni 202 PATIL (1996)
*Medido experimentalmente. ~ *Calculado como 0,65 Dy,
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5. Conclusoes

O estudo do fendmeno de Envelhecimento Dindmico na superliga Inconel 718 ¢é
um problema complexo. Isso porque, diferentemente da manifestacdo do fendmeno em
outras ligas como os agos inoxidaveis austeniticos, agos carbono, ligas de cobre e ligas
aluminio, ocorre, durante a deformacdo plastica em altas temperaturas do Inconel 718,
uma série de fendmenos concorrentes termodinamicamente dependentes em praticamente
todo o intervalo do Envelhecimento Dindmico. A precipitacao de fases coerentes y’, y’’, e
eventualmente a fase 6 ocorre com uma cinética bastante elevada e com uma fragao
volumétrica alta que interfere tanto nos mecanismos de bloqueio das discordancias
caracteristicos do fendmeno como na prépria movimentacdo destas. Ocorre também o
fendmeno de fragilizagdo conhecido como OAIC que limita drasticamente a capacidade
de deformagdo e tem correlacdo, na sua faixa de ocorréncia, com a espécie atdomica
envolvida nos mecanismos de envelhecimento dinamico.

Portanto a formulagdo para o calculo da energia de ativagdo relacionada com a
manifestacdo do Envelhecimento Dindmico nas curvas de tracdo, bem como a
interpretacdo dos valores obtidos ¢ uma tarefa dificil de equacionar.

Uma observagao mais detalhada dos resultados, particularmente os obtidos para a
condi¢do solubilizada, mostra que a deformacdo critica para o inicio dos serrilhados
diminui com o aumento da temperatura de ensaio no primeiro intervalo de ocorréncia do
Envelhecimento Dindmico. Nesse intervalo os serrilhados predominantes sdo do tipo A e
B. Estes sdo associados a propaga¢do continua de bandas de deslizamento e a propagacao
descontinua e movimentacao de discordancias dentro das bandas respectivamente. Para
que o fendmeno se manifeste nessas condigdes de baixa temperatura devem estar
envolvidas a movimentagdo de dtomos intersticiais de alta mobilidade e a formagdo de

pares lacunas-intersticiais. Neste caso a energia de ativacdo para a difusdo das espécies
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intersticiais € relativamente baixa e o nimero de pulos para a formagdo de atmosferas ¢
igualmente baixo. Associado a isso, a alta forca motriz para a formagdo das atmosferas
traduzida pela diferenca da distor¢dao elastica em compressao provocada na rede pelo
atomo intersticial e a diminuicao dessa energia combinada com a distor¢do eldstica em
tracdo na rede associadas as lacunas e as discordancias, tornam o processo efetivo para
ocorrer concomitantemente com a deformacao em altas temperaturas. Destaca-se que essa
forca motriz diminui com a temperatura na medida que a razao “distor¢ao elastica em
compressao provocada na rede pelo atomo intersticial”/“distor¢ao elastica em tragdo na
rede associadas as lacunas e as discordancias” diminui. As energias de ativagdo medidas
para a condicdo solubilizada associadas a dependéncia de T e £ para o aparecimento dos
serrilhados do tipo B, da dependéncia de &, com a temperatura para uma mesma taxa de
deformacdo e para o Ac dos serrilhados apresentou os valores entre 68 ¢ 98 kJ/mol,
compativeis com a difusdo de espécies intersticiais nas superligas de niquel.

1- Dessa forma, para o material solubilizado no primeiro intervalo de
temperaturas onde a deformacdo critica para o inicio dos serrilhados
diminui com o aumento da temperatura de ensaio e os serrilhados sao
predominantemente dos tipos A e B e associados a baixas energias de
ativacdo calculadas por diferentes métodos, o mecanismo de
Envelhecimento Dindmico é atribuido a formagdo de atmosferas de
datomos intersticiais de carbono de alta mobilidade e a formacdo de pares
lacunas-intersticiais. A propagacio dessas bandas é influenciada pela
precipitacdo dindmica das fases coerentes que ocorre concomitantemente
com a deformacdo.

No segundo intervalo de temperaturas para o material na condicao solubilizada, a

deformacdo critica para o inicio dos serrilhados aumenta com a temperatura e estes sao
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predominantemente do tipo C. As energias de ativagdo medidas para a condigdo
solubilizada associadas a dependéncia de T e € para o aparecimento dos serrilhados do
tipo C e da dependéncia de &, com a temperatura para uma mesma taxa de deformagao,
apresentou os valores entre 178 e 180 kJ/mol, compativeis com a difusdo de espécies
substitucionais nas superligas de niquel como o Cr, Nb e Mo. Nessa faixa de
temperaturas o fato metalurgico marcante ¢ a precipitacao das fases coerentes y’ e y’’ e
com isso a diminui¢ao da disponibilidade na matriz de Al, Ti e, principalmente Nb. Na
interpretagdo do Envelhecimento dindmico na faixa superior de temperaturas nao ha um
consenso na literatura cientifica e varias teorias sdo colocadas como a precipitagdo
heterogenia de carbonetos de Nb ou mesmo de Ti devido a elevada atividade desses
elementos e do carbono nessas condigdes. Até mesmo a precipitacao de finos carbonetos
de Cr foi proposta. Entretanto ndo houve qualquer comprovacao experimental desses
eventos por microscopia eletronica de transmissao classica ou de alta resolucao. Por outo
lado o papel do Nb ¢ coerente com as observacdes das manifestagdes do Envelhecimento
Dinamico. O aumento de ¢ para o inicio dos serrilhados, que representa a manifestagao
do fendmeno traduzida pelo menor nimero de pulos necessario para a espécie atdmica
interagir com as discordancias, fung¢ao inversa da sua densidade “p” ¢ coerente com a
diminui¢do da disponibilidade da espécie atdomica responsavel pelos serrilhados. Essa
diminui¢do de disponibilidade de Nb esta relacionada com a precipitagdo da fase y”’
(Ni3Nb) que ocorre junto com a deformagdao, com o mecanismo intrinseco do OAIC e
com a formagdo de o6xido de Nb que se forma na superficie da liga nessa faixa de
temperatura. Além disso, nessa faixa de temperatura ¢ observado o serrilhado do tipo C
conhecido como “serrilhado de desbloqueio”. Este ¢ caracteristico para interacdo de

discordancias com atomos substitucionais que se difundem assistidos pelas lacunas, em
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alta concentragdo nessas temperaturas, provocando uma interagao de curto alcance,

vencida pela flutuagao térmica local.

2 Dessa forma, para o material solubilizado no segundo intervalo de
temperaturas onde a deformacio critica para o inicio dos serrilhados
aumenta com o aumento da temperatura de ensaio e os serrilhados sao
predominantemente do tipo C, associados a altas energias de ativacao
calculadas por diferentes métodos, o mecanismo de Envelhecimento
Dinamico é atribuido a difusio do elemento Nb assistido por lacunas
provocando uma interacdo com as discordancias de curto alcance,
vencida por flutuacio térmica. O final do intervalo de ocorréncia dos
serrilhados esta diretamente ligado a diminuicio da disponibilidade de

Nb em solucio solida.

A observacdo das manifestagdes do Envelhecimento Dinamico para o material na
condicdo envelhecida mostra que os serrilhados ocorreram num intervalo menor,
terminando em temperaturas 200 °C mais baixas ¢ sem o aparecimento do serrilhado do
tipo C. Embora tenha ocorrido também a reversdao do comportamento do &.,s6 foram
registrados serrilhados do tipo A e B. As energias de ativacdo medidas associadas a
dependéncia de T e € para o aparecimento dos serrilhados do tipo B, da dependéncia de ¢,
com a temperatura para uma mesma taxa de deformagado apresentaram valores entre 95 e
105 kJ/mol, ainda compativeis com a difusdo de espécies intersticiais nas superligas de
niquel. A auséncia de serrilhados do tipo C e o encurtamento do intervalo de

manifestacdo do Envelhecimento Dindmico, particularmente para temperaturas mais
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altas, mostra que nao houve participagdo do mecanismo de interagdo de atomos
substitucionais com as discordancias. Isso porque com o tratamento térmico de
envelhecimento onde se formou uma grande fracdo volumétrica de y’’ e foi observado
também a fase 0, diminuiu drasticamente a disponibilidade de Nb em solugdo solida.
Note-se também que o mecanismo do OAIC sé ocorreu em temperaturas superiores ao

intervalo de ocorréncia do Envelhecimento Dinamico.

3- Dessa forma, para o material envelhecido onde os serrilhados so se
manifestaram como dos tipos A e B e associados a baixas energias de
ativacdo calculadas por diferentes métodos, o mecanismo de
Envelhecimento Dindmico é atribuido a formagdo de atmosferas de
datomos intersticiais de carbono de alta mobilidade e a formacdo de pares
lacunas-intersticiais. Ndo houve a participagdo de atomos substitucionais
no fenomeno por conta da diminuicdo da disponibilidade de Nb em
solugdo sdlida, ndo ocorrendo, portanto, Envelhecimento Dindmico em

temperaturas mais altas.

A ocorréncia do fendmeno do OIAC em temperaturas proximas ao final de intervalo
de envelhecimento dindmico para o material solubilizado e além desse intervalo para a

condicdo envelhecida mostra que a influéncia ¢ limitada a competi¢ado pelo Nb em

solugao soélida.

4- O Fenomeno OIAC ocorre quando o Envelhecimento Dindmico deixa de

ser efetivo ou pela diminui¢cdo da for¢a motriz para a ocorréncia do
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fenomeno ou pela propria restricdao a deformacdo plastica provocada pelo
OIAC. O Envelhecimento dinamico e a precipitacdo de y' e y" sdo
mecanismos responsdveis pela alta resisténcia em temperaturas elevadas,
mas ndo desempenham papel importante na acentuada diminuicdo da

ductilidade observada.
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ARTICLE INFO ABSTRACT

Artide history: It is well established that 718 superalloy exhibits brittle intergranular cracking when deformed under

Availsble anline xxxx tension at temperatures above 600 °C. This embrittlement effect is related with grain boundary penetra-
tion by oxygen (Oxygen Assisted Intergranular Cracking - OAIC). Simukaneously, impacting on its

Keywords: mechanical properties, the precipitation of coherent y* and y* phases occur above 650 °C and Dynamic

High-temperature alloy Strain Aging (DSA) occurs in the temperature range between 200 and 800 °C. Although literature

:;h::" properties indicates that OAIC is the mechanism that contrds mechanical properties at high temperatures, its inter-
actions with DSA and precipitation are still under discussion. The objective of this work is to investigate
the interactions between the embrittlement phenomena (OAIC and DSA) and the hardening mechanism
of y* and " precipitation on the mechanical praperties of an annealed 718 superalloy. Tensile tests were
performed at a strain rate of 3.2 x 104 s~' under secondary vacuum, in temperatures ranging from 200
to 800 °C. Fracture surfaces were observed by scanning electron microscopy (SEM) and precipitation by
transmission electron microscopy (TEM ). The effect of DSA and precipitation on the strength and of OAIC
on the ductility was verified.

© 2015 Elevier B.V. All rights reserved.
1. Introduction Inconel 718, observed that oxygen diffusion along grain boundaries

Inconel 718 superalloy exhibits excellent mechanical properties
and corrosion resistance at elevated temperatures. However, brit-
tle intergranular cracking is observed when the alloy is deformed
at elevated temperatures [1-7]. This embrittlement effect is
related to grain boundary penetration by oxygen (Oxygen
Assisted Intergranular Cracking - OAIC). At same time, the
mechanical properties are influenced by the Dynamic Strain
Aging (DSA) phenomenon. Although literature indicates that
OAIC is responsible for this environmental effect in Inconel 718,
its interaction with DSA predpitation and are still under discus-
sion Pang et al. [1] investigated the kinetics and mechanisms of
oxygen reaction in Inconel 718. They have reported that niobium
may segregate to the surface and grain boundaries during heat
treatment bringing susceptibility to oxidation. This susceptibility
would be attributed to its strong chemical affinity with oxygen.
According to the authors, this fact plays an important role in the
environmental enhancement of crack growth. Carpenter et al. [2],
analyzing the OAIC effect on the creep crack growth behavior in

* Corresponding author. Tel.: 455 21 2290 1544.
E-mail address: monica_crezende® hotmail com (M.C. Rezende).

hetp:/dxdoiorg/ 101016/} jallcom 201412279
0925-8388/® 2015 Bsevier RV. All rights reserved.

forms a damage zone at the crack tip which governs the size and
degree of the environmental damage linearly as a function of the
temperature, oxygen partial pressure and stress intensity factor,
inducing intergranular fracture. Founier et al. [3], studying the
influence of OAIC process on the mechanical behavior of an aged
718 alloy, conduded that when the strain rate sensitive (SRS) of
the flow stress becomes negative, this leads to a modification of
the plastic deformation (DSA instabilities) and to disappearance
of the environmental effect, resulting in transgranular crack prop-
agation. It was suggested that locl plastic strain rate rather than
the local stress at the crack tip controls the OAIC process.
Recently, Garat et al. [4), comrelating PLC effect and rupture mode
in aged 718, have reported that DSA deformation bands redis-
tribute local stress and reduce the flux of embrittlement species
to grain boundaries.

Much information about OAIC was published, asin the aforesaid
searches, but few studies correlate OAIC and DSA phenomena. And,
there is no further information on this issue regarding solution
annealed Inconel 718 and its precipitation effect. Thereby, the
objective of the present study was to investigate the interaction
between OAIC and DSA and their influence on the mechanial
properties of solution annealed 718.

Please cite this article in press as: M.C. Rezende et aL, . Alloys Comp. (2015), http: //dx.dol.ong/10.1016/jjallcom.2014.12.279
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det

smical compasition of Inconel 718 (Tweight).

Ni Cr Ti G Mo Cu Nb Mn Al Fe C PeS
523 184 1.2 ao 28 Q026 51 0017 as7 182 004 <0005
ygen and nitrogen: 16 e 45 ppm, respectively.

Vaterial and experiment al procedure Table 2

The chemical composition of the nickel superalloy wed in this study is pre
ted in Table 1. Inconel 718 was supphed by Villares Metals SA in the form of
yrged bar which was 170 mm in diameter and 800 mm in length. The material
s melted in 2 vacuum induction furnace, remelted in 2 vacuum arc furnace,
nogenized via heat treatment, and hot-forged through an open-die forging pro

s in 2 2000 Ton press Cylindrical tensile specimens were obtained from the
led direction of the bar and then submitted to 2 vacuum solution annealing treat

nt at 1050 “C during 1 h, bllowed by ail cooling. Tensile tests were performed
fer secondary vacuum at a strain rate of 3.2 x 107*s™ in temperatures ranging
m 200 © 800 “C. The furnace was pre-heated to the test temperature. Following
§ specimens were charged until they reached the given temperature (about one
ar for higher temperatures ). The microstructure was then olserved by scanning
ctron micrascopy (SEM) and by transmission electron microscopy (TEM), oper

d at an accelerating voltage of 15 and 200kV respectively. To deepen the inves

1tion, electron diffaction was performed. Sample preparation for SEM
ervations consisted of polishing and etching with hydrochloric and nitric acid
ml HCl+20mL HNO;). Samples for TEM examinations were twin-jet elec

polished ina chemical solution consisting of 10X perchloric add and 90X ethanol
0 Vand 20 °C. The fracture surfaces of the tested specimens were character

4 by SEM.

Results
I. Microstructure

The solution annealed Inconel 718 presented a y-matrix and
imary carbides (Nb, TiC). Planar arrays of dislocations, some-
nes in pairs, were also observed. These arrangement were prob-
ly due to thermal stresses generated during quenching (8. The
iterial in this condition was free of delta phase. Migostructure
the material deformed at low temperatures exhibited a planar
ray of dislocations. When deformed at elevated temperatures,
¢ materials microstructure presented arrays of planar deforma-
n bands. Fig. 1 shows small particles of ¥ and y¥" with their
spective diffraction patterns. The small spots in the diffraction
ttern are related to the three different ¥ and ¥ orientations.

. Dynamic strain aging

Table 2 presents some mechanial properties of the alloy and
5 2a shows the stress-strain curves of the specimens strained
different temperatures under a strain rate of 32 x 107%s™',
rrated flow is clearly observed in the temperature range of

Mechanical properties of anmnealed Inconel 718 deformed at different temperatures

Mechanical property  Temperature (°C)

200 300 450 600 700 750 800

ow 274 261 272 251 328 523 543
P 260 277 248 252 189 121 107
P Q57 073 Q77 Q68 037 Q15 Qo8

200-750 °C, indicating the occurrence of DSA. Types A and B serra-
tions were visible until 450 °C, above this temperature type C ser-
rations took place. No DSA was observed in the test conducted at
800 °C, which showed a smooth flow. Similar observations were
reported in [9). The duatility began to decrease after 300 °C, halv-
ing at 700 °C, but drastic reduction was observed in the tensile
tests carried out at 750 and 800 °C A slight decrease in the yield
stress was followed by a sharp increase above 600 °C. These obser-
vations indicate a typial precipitation hardening mechanism. The
aritical strain for the onset of the serrations deaeased with tem-
perature until 600 °C and increased beyond it, such characteristic
isrelated with inverse behavior and also indicates dynamic precip-
itation. Fig. 2b shows the critical strain variation as a function of
the temperature.

33. Fractography

Fracture surface analysis is shown in Fig. 3.1t was observed that
until 450 °C the fracture mode was totally ductile. At 600 °C, trans-
granular brittle fracture at the edge of the sample could be seen.
Above this temperature, at 700 and 750 °C, intergranular fracture
appeared gradually from the edge and progressing toward the inte-
rior of the sample. Percentages of intergranular fracture in these
temperatures corresponded approximately to 10% and 50%, respec-
tively. At 800°C, the fracture was completely brittle and 100%
intergranular.

4 Discussions

Solution annealed Inconel 718 shows the occurrence of DSA in a
wide temperature range up to 750°C, characterized by the

(b)

Fg. 1. (a) TEM micrograph of alloy microstructure after deformation at 700 C, and (b) diffr action pattern.

ease cite this article in press as: M.C. Rezende et aL, J. Alloys Comp. (2015), http://dx.dol.org/10.1 016/} jallcom 201412279
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Ag 2. (a) Stress-strain curves in different temperatures showing serrated yield at strain rate of 32 x 107 ™', and (b) dependence of critical strain as 2 functon of
temperature.

Fg 3 SEM micrographs of fractwre surface ater deformation and rupture at: (a) 600°C - ductile fracture, (b) 700 °C ~ 102 intergranular fracture, (¢) 750 °C -~ 502
intergranular fracture, and (d) 800 °C ~ 100X intergranular fracture. High magnification: (e) 600 “C, and () 750 *C.
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appearance of serrations in stress-strain curves. This event is well
reported in literature [89). The classical behavior of mechanical
properties in this case is not observed due to simultaneous ¥
and y* predpitation and the OAIC phenomenon. Above 600 °C,
OAIC limits deformation by intergranular brittle fracture. The pre-
cipitation of ¥ and y* inareases the yield strength but reduces the
atomic species available, especially niobium, which promote DSA.
Predpitation occurs during speamen charging time, before tensile
tests. The abnormal behavior of the dependence on the critical
strain with temperature, presented in Fig. 2b, also shows that
DSA is affected by the ¥ and y* precipitation. Concomitantly, the
temperature coincides with the onset of the OAIC phenomenon
and deformation is drastically inhibited. OAIC is characterized,
not only by the fractographic observations, but also by the
decrease in duatility. Pang et al. [ 1] showed that the niobium con-
centration in these regions increased substantially after heat treat-
ments above 300 “C and a binding energy shift in Nb XPS data was
observed, according to the authors, this may indicate niobium
reaction with trace amounts of oxygen on the surface or trapped
in the bulk to form niobium oxide. Gao et al. [7] observed a
“feathery” aspect of niobium carbides when viewed by SEM.
They suggested that this aspect indicates carbide decomposition,
thus supplying excess niobium to grain boundary and surface.
According to the authors, the formation of niobium oxide on sur-
face and grain boundary ahead of the crack tip leads to brittle
intergranular fracture. The OAIC effect was observed even with
the disappearance of the serrations. Unlike the suppression of
OAIC effects by DSA in hardened Inconel 718 reported by
Fournier et al. [3] and Garat et al. [4], in solution annealed 718
OAIC effect surpasses DSA and precipitation hardening phenom-
ena. Zang et al. [10], analyzing the fracture characteristics after
performing tensile tests at 950 °C in solution annealed and hard-
ened Inconel 178, observed ductile fracture in all deformed condi-
tions. This suggests that in a temperature range between 800 and
950 °C the oxygen desorption happens and OAIC arrest in solution
annealed 718 alloy. On the other hand, the cause of OAIC arrest at
this temperature range can be the niobium consumption by the
formation of ¥ and ¥” instead of niobium oxide.

5. Conclusions
The mechanical properties of the annealed 718 superalloy at

elevated temperatures are controlled by three different mecha-
nisms: DSA, hardening precipitation and OAIC In the temperature

4s xcx (2015)

range between 600 and 750 °C the critical strain for serrations
observed in the tensile curves presents an inverse behavior. Its val-
ves increase directly with temperature, as reported in literature.
This is related to the consumption of elements, espedally niobium,
that forms ¥’ and ¥”, responsible for the precipitation hardening
that occurs at 600 °C. Such predpitation hardening was confirmed
by the increase in yield stress and TEM precipitate observations.
Simultaneously, an abnormal reduction in ductility occurs. This
event depends exdusively on the OAIC phenomenon occurring
only when DSA is no longer effective and the percentage of brittle
intergranular fracture is increased. DSA and ¥ and y* precipitation
are responsible for the high strength at elevated temperature of
this alloy but have no role in the sharp decarease in its ductility.
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ARTICLE INFO ABSTRACT
Article history: The present work studies the influence of different metallurgical conditons on the
Received 1S February 2015 hydrogen embrittlement of the nickel-based superalloy 718. The interaction of hydrogen
Received in revised form with the microstructure and the effects on its properties were evaluated by means of
9 July 2015 tensile tests and fracture analysis. The samples were submitted to cathodic hydrogenation
Accepted 10 July 2015 for 21 days. The results were compared with non-hydrogenated tensile samples. Perme-
Available online xxx ation and diffusion, as well as proper activation energies were determined by gaseous
permmeation tests from 300 to 422 °C. The results show that the degree of embrittlement was
Keywords: more pronounced for in aged condition in the presence of y’ and y" precipitation, as
Supemnalloy 718 compared with the solution annealed condition, despite the limited depth of hydrogen
Hydrogen embrittlement penetration in the cathodically charged samples. Regarding the permeation tests, the
Permeation tests diffusion and permeation of hydrogen was influenced by the microstructure, particularly

the precipitation of ¥, ¥* and & phases. The aged and overaged conditions presented lower

values of diffusivity and permeability, in comparison to the solution annealed condition.

Copyright © 2015, Hydrogen Energy Publications, LIC. Published by Elsevier Ltd. All rights
reserved.

- espedally carbonitrides ((Nb,Ti)CN — fcc) or the stable 3 phase
Introduction (NisNb — orthorhombic —~ DQ,) [1-5|. The superalloy finds

) ) o various structural applications, such as rotating parts for air-
Nickel-based superalloy 718 is a widely used precipitation crafts and spacecrafts, power generation turbines, nuclear
hardened alloy for critical applications, due to its excellent reactor core components and oil and gas (onshore and
mechanical properties and high corrosion resistance at offshore) equipments [6-10|. Its strength can be tailored for
elevated temperatures in extreme environments. Its high specific application by means of annealing, solution and pre-
strength stems mainly from the coherent and metastable cipitation heat treatments. However, this alloy is susceptible
precipitate y"(Ni3Nb — bet — DO), with a lesser contribution to hydrogen embritlement (HE), which affects service life due

from the coherent and ordered ¥ (Ni3(ALTi) foc-Li) [1-4]. to a loss of ductility, when exposed to a hydrogenating media.
Additionally, the microstructure can present other phases,

* Corresponding author. Cid. Universitiria — Centro de Tecnologia — Bl F -Sala F-214. CEP 21941-972, Rio de Janeiro, Brazil.
E-mail address: monica_crezende@hotmail.com (M.C. Rezende).
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Due to such susceptibility, superalloy 718 has been subject of
several studies such as: hydrogen impact on mechanical
properties [11-15]; hydrogen interaction with specific micro-
structural features, such as carbides, y, ¥’ and 3 phases
[11,12,36] and diffusivity, solubility and permeability of
hydrogen in the alloy [17-19|. Regarding the various results of
the aforementioned studies, an important remark is that not
only different temperatures, pressures, sample preparation
techniques and hydrogenating media make comparative
studies difficult, but the microstructure also has a strong in-
fluence on the way hydrogen interacts with the material. The
type and amount of microstructural features can widely vary,
based on the specific heat treatment used for the intended
application. For example, the 3 phase can be directly precipi-
tated throughout the matrix in order to pin grain boundary
movement and refine the microstructure [20-22|. However
the presence of & phase can exacerbate hydrogen embrittle-
ment of the material [12].

Increasingly severe conditions of offshore oil and gas
exploration require stronger candidates for its structural
components. Concomitant effects of seawater, sulfide gas
(H,S) and high temperatures and pressures can quickly
degrade the material. Besides the hydrogen intake due to
corrosion, hydrogen can ako be produced on the metal sur-
face when the material is under cathodic protection, resulting
in hydrogen embrittlement [23].

The characterization of the hydrogen trapping sites in the
alloy is important in determining the susceptibility to HE.
Review of related literature [19,24- 28| shows that the (Nb,Ti)
CN particles are believed to act as strong and irreversible
trapping sites, with binding energy above the threshold value
of 58 kJ/mol. The conjunction of ¥’ and y" phases was identi-
fied as weak and reversible trapping sites (23-27 kJ/mol). For
the 3 phase, despite being identified as a weak trapping site
(30kJ/mol) [19], studies have shown its strong influence on HE
[12,13].

Fracture mode can be correlated with the effect of
hydrogen on the material [13,15,19). The fracture mode canbe
divided in hydrogen induced crack initiation and hydrogen
assisted crack growth. Depending on the microstructure
induced by heat treatment, and the amount of hydrogen in the
sample, the fracture morphology can vary from predomi-
nantly intergranular brittle fracture to a transgranular brittle
frature (quasi-cleavage), with the latter forming facets
following the {111} planes. Another factor which influences
the fracture morphology is the test strain rate, with lower
rates resulting in a more pronounced embrittlement of the
alloy (13,29}

The present work was motivated by increasing application
use of superallby 718in structural components for oil and gas
onshore and offshore industry. In order to contribute to the
understanding of the role of the microstructure on HE and
fracture mode, solution annealing and precipitation heat
treatments were carried out — based on O&Gspecification (APl
6A718 [30]) - and resulting microstructures were cathodically
charged with hydrogen, followed by tensile tests. Micro-
structural characterization was performed through scanning
and transmission electron miagoscopy. Influence of the
microstructure on HE and its correlation with fracture mode
was analyzed.

Material and experiments

Solution annealed, hot rolled bars with diameter of 41 mm
were supplied by Villares Metals S.A..Chemical composition is
presented in Table 1.

Cylindrical tensile specimens were produced and heat
treated under vacuum, as described in Table 2. Fig. 1 presents
the dimensions of the tensile specimens.

SA temperature is defned mainly to promote complete
dissolution of 3 phase, and a y matrix microstructure with
strings of (Nb,Ti)CN aligned with the rolling direction. The
subsequent AG heat treatment promotes a predominant
dispersion of y’ and y" precipitates throughout the matrix.

Electrolytic hydrogen charging was carried out in polished
tensile samples on SA and AG conditions. The hydrogenating
solution was composed of H,SO, (0.1 M) as electrolyte and a
platinum electrode was used as the cathode. The hydroge-
nation ran for 21 days (1.8 x 10° s) under a fixed current of
20 mA/cm? at 25 °C. From the surface, the depth of hydrogen
penetration in the tensile specimen could be estimated
considering hydrogen lattice diffusionin the superalloy, based
on the relation [13]:

1= /2Dat @)

where t is the hydrogenation time and Dy is the hydrogen
diffusion coefficient in superalloy 718.

Tensile tests were performed for the SA and AG samples.
Non-hydrogenated specimens in both SA and AG conditions
were tested and compared to the hydrogenated samples.
Tests were conducted under secondary vacuum and at a
strain rate of 3.2 x 10~*s~*. Temperature was 25 °C.

In order to verify how the precipitation of the hardening
phases affects the diffusion of hydrogen, permeation tests
were performed on thin disks with diameter of 22 mm. They
were ground with emery paper up to 2500 mesh and pol-
ished with 6, 3 and 1 microns diamond paste. After polish-
ing, the permeation samples had a thickness of 300
microns. The subsequent step for the preparation of the
samples was immersion in a solution of 10% oxalic acid, in
order to remove any potential oxide layer formed during
preparation. Finally, a very thin palladium layer was
deposited on both sides of the sample. After Pd deposition,
the samples had their thickness measured once more, with
no perceived variation in this dimension, which corrobo-
rates the fact that the Pd layer was very thin. Permeation
tests were performed on different temperatures, from 300
up to 422 °C, under a hydrogen gas pressure of 10 Bars
(1 MPa) on the entrance side of the permeation apparatus.
Based on the permeation curves it is possible to calculate
the diffusivity and permeability for a specific material or
microstructure. As presented in the work of Boes and
Zichner [31)], the diffusion coefficient at a specific temper-
ature (D) can be related to the break-through time (t) of the
permeation curve by Equation (2):

1P
“77D @

where | is the thickness of the sample. The relationship be-
tween steady-state flux and permeability coefficient (¢) is
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Table 1 — Chemical composition of superalloy 718 (% weight).

Ni Cr Ti Co Mo Cu

Nb Mn Al Fe Cc

523 184 1.02 0.042 28 0.6
Oxygen and nitroger: 16 e 45 ppm, respectively.

5.1 0017 Q.57 182 0.04

Table 2 —~ Heat treatments of tensile specimens pased on API 6A718 [30]).

Condition

Heat treatment

Microstructure obtained

Solution annealing (SA)
Aging (AG)

1 h @ 1050 °C, oil quenched
SA + 8h@800 °C, dl quenched

Strings of (Nb,TI)CN
Strings of (ND,TI)CN +
dispersed 3 +

fine dispersion of y and vy’

R4 mm @4 mm

4 .

A A

LS

— 26 mm -—
— 0 mm -
Fig. 1 -~ Dimensions of tensile specimen used.

presented in the work of Xu et al. [24] and San Marchi et al.
|32)(Equation (3)):

.= @)
where P is the pressure of the hydrogen gas on the entrance
side.

The heat treatments for the permeation samples differed
lightly from the SA and AGtreatments for the tensile tests, but
were still able to clearly differentiate between solution
annealed and aged conditions. Furthermore, an additional
sample was prepared and heat treated to provide a micro-
structure representing an overaged condition. The heat
treatments used for the permeation samples are listed on
Table 3:

Microstructures were observed by scanning electron mi-
croscopy (SEM) and transmission electron microscopy (TEM).
The accelerating voltages were 15or 20kV for SEM and 200kV
for TEM. Sample preparation for SEM consisted of grinding
with emery paper up to 2500 mesh followed by polishing with

—

diamond paste of 63 and 1 micron, respectively. The etching
solution was composed of three parts of hydrochloric and one
part of nitric acid. TEM samples were twin-jet electropolished
in a one part of perchloric acid and nine parts of ethanol so-
lution at 30 Vand a —20 °C temperature. Fracture surfaces of
the tested specimens were characterized by SEM in secondary
electrons mode.

Thermodynamic simulations to predict microstructural
evolution, phases present and their fractions were performed
with the Thermo-calc software, using the Ni-base superalloys
database TTNIS [33].

Results and discussion
Microstructural andlysis

The thermodynamic simulation of the microstructural evo-
lution has shown that, for the chemical composition of the
alloy, the solubility temperature of 1050 °C promoted com-
plete dissolution of ¥, ¥* and & precipitates, with the calcu-
lated solvus temperatures estimated at approximately, 881 °C,
933°C and 1019°C, respectively. Fig. 2 shows asingle axis step
diagram, showing the molar fractions and temperatures
ranges for precipitation of y’ and y" phases.

The microstructure of SA condition was composed of y-
matrix with primary carbides (Nb,Ti)CN following the rolled
direction. Bright field TEM images of the AG samples revealed
disperse precipitation of hardening ¥ and y" precipitates and
(Nb,Ti)C,N particles. Fig. 3 shows the bright field TEM images
of the SA and AG conditions. 3 and (Nb,Ti)CN particles were

Table 3 — Heat treatments for the permeation tests.,

Condition Heat treatment Microstructure obtained
Solution annealed 40-70 min @ 960980 °C, water quenched Dispersed 3 +
(SAR2) strings of (Nb,TI)CN
Aged Solution annealing + Dispersed 3 +
(AG#2) 45-5h @750-770 °C + strings of (Nb,TI)CN +
fumace cooled @ 315-50°Ch + fine dispersion of v’ and y*
60-80 min @ 640-660°C
Overaged Aged condition +20h @ 790-800°C Coarsened 3 (as platelets) and non coherent ¥ and y" precipitates
(04)
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Fig. 2 - Single step coling diagram simulated via Thermo-
calc, showing the precipitation temperature of vy’ and y"
phases.

(a)

(c)

identified by energy dispersive spectroscopy (EDS) and the y’
and y" precipitates by selected area diffraction.

Fig. 4shows bright field TEM images of the SA#2, AG#2 and
OA conditions. In the SA#2 sample, the solution annealing
heat treatment was performed below & solvus temperature,
resulting in a microstructure with disperse & particles (addi-
tionally to the (Nb,Ti)CN precipitates). This can be related to a
direct precipitation of 3 from the y matrix The & partides
presented morphologies either globular or elongated. The
microstructural morphology induced by the AG#2 heat treat-
ment was similar to the AG condition. The overaged (OA)
microstructure presented not only coarse and less dispersed
Y" precipitates, but also elongated and coarse & phase parti-
cles, which can be related to the coarsening process of the
& particles already in the matrix and the dissolution of the
metastable y" in favor of the stable & particles [1,4,34]. Around
the coarse & precipitates adenuded zone of y’ precipitates was
evidenced [35].

Hydrogen permeation tests

Fig. 5 shows the examples of the permeation curves for the
different microstructures and Fig. 6 shows hydrogen diffu-
sivity and permeability curves for the samples in the solution

v v
e we me »ae
nr

(d)

Fig. 3 - (a) Bright field TEM image of the SA sample showing a (Nb, Ti)C particle in the matrix; (b) EDS spectrum of the (Nb, Ti)C
particle; (c) Bright TEM image of the AG sample with dispersed y’ and ¢’ precipitates around a & particle on a grain boundary.
Diffraction pattern corresponds to y matrix, v’ and y" precipitates; (d) EDS spectrum of the & partide.
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(b)

Fig. 4 — Bright field TEM images of the microstructures for
permeation tests: (@) solution annealed (SA#2); b) aged
(AG#2) and; () overaged (OA).

annealed (SA#2), aged (AG#2) and overaged (OA) conditions. It
was observed that the SA#2 material showed, throughout the
temperature considered, higher diffusivity and permeability
values than the samples with ¥ and y” precipitation (AG#2

2507 = Solution annealed (SA#2)
— Aged (AG#2)
2004 —— Overaged
o
E
» 1504
IN
2 1004
3
@ 504
0 ' v y ,
0 200 400 600 800 1000

Time (s)

Fig. S — Examples of permeation curves at 400 °C for the
solution annealed (SA#2), aged (AG#2) and overaged (OA)
conditions.

1E-10 4 .
2
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z
o
®  Solution Annealed
* Aged
4  Owveraged
1E-11 T T T T T T T
140 145 15 155 160 165 170 175
100O/T (1000/K)
(a)
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Permeability (mol_H,/m_s_MPa'")

= Solution Annealed
* Aged
1E-9 4 a  Overaged
140 145 150 155 160 165 170 175
1000/T (1000/K)
(b)

Fig. 6 — Diffusivity and permeability curves of superalloy
718 under different microstructural conditions: solution
annealed (SA#2), aged (AG#2) and overaged (OA).

and OA conditions). For the temperature considered, differ-
ently to previous studies of hydrogen permeation in superal-
loy 718 (17,18 a dependency of the hydrogen diffusion and
permeation within the microstructure, especially from the
solution annealed microstructure (SA#2) to the aged (AG#2)
and overaged (OA) was observed. Both aged and overaged
microstructures present alarge number of potential hydrogen
traps: ¥/, ¥’ and 3. Although they are considered reversible
traps [12,13,19), Pressouyre (36| states that, for the case of
external hydrogen diffusing into the material, the reversible
traps would act initially as trapping sites, as they are initially
free of hydrogen. This would lead to a lower apparent diffu-
sivity of the AG#2 and OA samples, as observed in this study.
Xu et al. [17] studied diffusivity and permeability for Nickel-
based superalloys 718 and GH761. For the alloy 718 no differ-
ence between solution annealed and aged conditions was
observed. However, for the alloy GH761, which shows
dispersion of ¥ precipitates, the diffusivity and permeability
values for the aged microstructure were lower than the solu-
tion annealed. Comparing the diffusivity and permeability
values obtained in this work with literature, with the excep-
tion of the diffusivity and activation energy for the SA#2
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sample, the results were similar to what was observed by Xu
et al. [17] in the temperature range between 230 and 420 °C.
Extrapolating the observed values of this work to 80 °C and
comparing the effective diffusion coefficients measured by
cathodic chargingin Ref. [19], similar values were observed.
Table 4 presents the permeability and diffusivity coefficients
and the respective activation energies for the different
microstructural features. Using Equation (1) and the diffu-
sivity and activation energy calculated through the perme-
ation tests, it was possible to estimate the penetration depth
of hydrogen for the solution annealed (SA) and aged (AG)
tensile specimens. The calculated were 0.26 mm and 0.10 mm
respectively.

Mechanical properties

The tensile tests of the hydrogenated samples confirmed the
effect of hydrogen on mechanical properties, especially on
ductility. Fig. 7 shows stress-strain curves for the solution
annealed (SA) and aged (AG) conditions and Table 5 lists the
mechanical properties of the hydrogenated and non-
hydrogenated SA and AG samples. In both cases the embrit-
tling effect of hydrogen on ductility was evidenced, measured
by the elongation (for a gage length of 26 mm). The loss of
ductility was more pronounced for the aged (AG) condition.
The SA sample showed a pronounced increase in yield
strength for the hydrogenated tensile sample, when
compared to the non-hydrogenated sample. For the aged (AG)
condition, no expressive difference in strength was observed.
Regarding the inaease in strength induced by hydrogen,
Abraham and Altsteller [37] studied hydrogen influence on the
mechanical properties of a stainless steel. The yield strength
and ultimate tensile strength increased with hydrogen con-
tent, but until a certain concentration. For higher concentra-
tions, the strength decreased. Authors associated the initial
increase with hydrogen playing the role of a solute hardener.
A similar explanation was given by Boniszewski and Smith
[38], who investigated the effect of hydrogen on nickel prop-
erties. They reported that hydrogen dissolved in nickel can
segregate to stationary and moving dislocations.

As the hydrogen charging and tensile test parameters were
similar for both SA and AG samples, the difference in the HE
behavior can be attributed to particular interactions of H with
the specific microstructural features of each condition. A

Table 4 — Diffusivity and permeability coefficients and

respective activation energies for superalloy 718 in
different microstructural conditions.

Condition E;  Diffusivity E¢ Permeability
(k)/ coefficient (K/ coefficient (¢y)
molK) (Do) (m%s) molK) (molH/ms
MPa'?)
Solution 3692 539x10" 5975 439 x 107
amnealed

BA#2)

Aged 4448 160x107 5505 901 x 107*

(AG#2)

Overaged 4634 250x107 593 264 x 107*

0A)

200 4

Stress (MPa)

53888838

— non-hydrogensicd
= hydrogenstod

T T T \J T T T o

01 02 03 04 05 06 07 08
Strala

Fig. 7 — Stress-strain curves of superalloy 718 in different

situations: solution annealed and aged condition,

hydrogenated and non-hydrogenated.

o
=]

difference was already observed in the permeation tests, as
the diffusivity and permeability were affected by the micro-
structure, in particular, theby v, ¥* and & precipitates. Similar
observations were made by Li et al. [11,12], especially the in-
fluence of the 3 phase, as hydrogen can induce and propagate
cracks along the 3-matrix interface.

Fractography

The fracture regions of the hydrogenated and non-
hydrogenated solution annealed (SA) tensile specimens are
presented in Fig. 8. Observations of the lateral surfaces on the
necking region ~ Fig. 8(a) and (b) ~ revealed multiple cackson
the hydrogenated sample, Fig. 8(b). The same behavior was
observed by Fournier at al [13] and Yao et al. [39]. On the
central region of the tensile samples, for the hydrogenated
(Fig. 8(c)) and non-hydrogenated (Fig. 8(d)) samples, a similar
morphology of dimples was evidenced, which is expected due
to the fact that hydrogen penetrated only around 100 microns
from the surface. The dimples were originated from second
phase particles, mainly the (Nb,Ti)CN precipitates. Fig. 8(d)
and (e) shows the fracture region close to the edge of the
fracture surface. The non-hydrogenated sample presented
shallow dimples, while the hydrogenated samples showed a

Table 5 — Mechanical properties of superalloy 718 under
different conditions.

Condition ays (MPa) oyrs (MP8)  Eurgum (%)
Lo=26mm

Solution annealed (SA) 360 782 =

No hydrogen

Solution annealed (SA) 536 835 438

Hydrogenated

Difference +48% +7% ~25%

Aged (AG) 770 1145 28

No hydrogen

Aged (AG) 788 1026 15

Hydrogenated

Difference +2% -10% -46%
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Fig. 8 — Fractographies obtained by SEM of the solution annealed condition (SA): (lateral surface of: (a) non-hydrogenated; (b)
hydrogenated. Central region of the fracture surface of the tensile specimen of: (c) non-hydrogenated; (d) hydrogenated.
Fracture surface dose to the edge of the tensile specimen: () non-hydrogenated; {f) hydrogenated.

blunt morphology, with few noticeable dimples. Similar
morphology was observed by Liu et al. [11].

For the aged (AG) specimens, the difference in fracture
morphologies is presented in Fig. 9. The images of the lateral
surface of the tensile specimens revealed a slight necking for
both conditions. Similar to the SA samples, no lateral cracks
were observed on the surface of the non-hydrogenated spec-
imen (Fig. 9(a)), whilst on the surface of the hydrogenated
specimen, multiple cracks were evidenced, as presented in
Fig. 9(b). The central region of the tensle specimens pre-
sented, for both conditions (Fig. 9(c) and (d)) a fracture mode
with a mix of quasi-cleavage microfacets and intergranular
fracture, with discrete regions with shallow dimples on some
grain facets, indicating reminiscent ductlity. This fracture
feature can be related to the presence of 3 phase on grain
boundaries. For the fracture mode close to the edge of the
fracture surface, the morpholbogies of the non-hydrogenated
(Fig. 9(e)) and hydrogenated (Fig. 9(f)) samples showed
important differences due to the direct influence of hydrogen.
On the non-hydrogenated surface, the dominant fracture

mode was of shallow dimples. For the hydrogenated samples,
a quasi-cleavage aspect, with smooth facets was evidenced.
Hicks and Altstetter [15] analyzed the influence of different
hydrogen concentrations on the fracture and mode of super-
alloy 718 and found a similar aspect, which was related to flat
planar facets on {111} planes.Liuet al. [11] alsoevidenced such
facets on hydrogenated samples.

Condusions

The influence of different microstructural features on
permeability, diffusion and hydrogen embrittlement of the
nickel-based superalloy 718 was analyzed in this work:

- thediffusivity and permeability values were influenced by
the microstructure, which can be attributed to the precip-
itation of dispersed v, ¥" and 3 phases —. Thisresulted in
reduced diffusion and permeation for the aged and over-
aged alloys.

n-mum&hmp:-umnc.un Wuﬁmmuﬂu 718: Relationship between
f+fpudp|nuon the fracture mode, International Journal of Hydrogen Energy http://dx.doi.org/10.1016/
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Without Hydrogen

With Hydrogen

Fig. 9 — Fractographies obtained by SEM of the aged condition (AG): (lateral surface of: (a) non-hydrogenated; b)
hydrogenated. Central region of the fracture surface of the tensile spedmen of: (c) non-hydrogenated; (d) hydrogenated.
Fracture surface close to the edge of the tensile specimen: (e) non-hydrogenated; (f) hydrogenated.

- The impact of hydrogen embritlement on ductility was
more pronounced for the aged than the solution annealed
condition, despite the fact that the latter suffered from loss
of ductility as well. However, the solution annealed con-
dition presented an important increase in strength when
exposed to hydrogen, behavior not observed in the aged
condition.
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