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RESUMO

A fusdo seletiva a laser (FSL) é um dos processos de manufatura aditiva que
permite fabricar pecas metalicas de geometria complexa, sendo algumas
destas impossiveis de obter por outros processos. Entretanto, por ser uma
tecnologia relativamente nova, ainda ha caréncia de estudos sobre as
caracteristicas microestruturais do material no estado como-fabricado e da
sua resposta aos tratamentos térmicos de algumas ligas metéalicas. Face a isto,
para o presente trabalho foi selecionado como material de estudo um aco
maraging do tipo C300. Foram realizadas nas amostras obtidas por FSL,
tratamentos térmicos de solubilizacdo e envelhecimento, em diversas
temperaturas e tempos. Mediante o0 levantamento das curvas de
envelhecimento (dureza versus tempo) foi possivel determinar condicGes de
tratamento térmico que possibilitaram aumentar a resisténcia mecanica em
forma significativa. Um dos tratamentos indicados para aplicacdo em
insertos e moldes de injecdo, foi o envelhecimento a 510 °C por tempos entre
1 a 2 h que, mesmo sem solubilizacdo prévia, produz um aumento do limite
de escoamento de 1.046 MPa na condi¢do como-fabricado para 1.820 MPa
em 1h. Entretanto, ha uma reducéo sensivel do alongamento total (de 15,6
para 6,6 %) e da energia absorvida no ensaio Charpy (de 37,9 para 13 J). A
méaxima dureza e resisténcia a tracdo, foi encontrada na amostra solubilizada
a 817 °C durante 1h e envelhecida a 440 °C durante 10 h, apresentando 613
HV de dureza, 2.042 MPa de limite de resisténcia a tracdo, 2.005 MPa de
limite de escoamento, com 4,6 % de alongamento até ruptura, e 10,5 J de
energia absorvida ao impacto. Se for necessario aumentar a tenacidade e a
resisténcia, é indicado realizar o envelhecimento a 600 °C. Nesse caso, uma
elevada tenacidade de 38,4 J foi conseguida, como resultado da formacéao de
35,13 % de austenita reversa, conforme medicdes realizadas por difracéo de
raios-X (XRD). A andlise da textura, realizada por EBSD, permitiu verificar
gue o material no estado como-fabricado apresenta uma elevada textura, mas
ao ser submetido a solubilizagdo a textura diminui consideravelmente, como
resultado da recristalizagdo. Na amostra envelhecida a 510 °C durante 10 h,
a fase austenitica apresentou um forte textura do tipo [001], e a martensita
do tipo [101], indicando existir uma relagdo cristalografica com paralelismo
entre estes planos, sendo correspondente a orientagdo indicada por Pitsch
[001]y Il [101]a.

Palavras-chave: Aco Maraging C300. Manufatura aditiva. Fusdo seletiva a
laser (FSL). Austenita reversa. Quantificagéo de fases por difracéo de raios-
X (XRD). Anélise de textura por EBSD.






ABSTRACT

Selective laser melting (SLM) is one of the additive manufacturing processes
that allows the fabrication of metallic parts of complex geometry, to some
that are impossible to obtain by other processes. However, because it is a
relatively new technology, there is still a lack of studies on the
microstructural characteristics of the material in the manufactured state and
its response to the thermal treatments of some metal alloys. Considering this,
for the present work a maraging steel type C300 was selected as study
material. In the samples obtained by SLM, thermal treatments of
solubilization and aging were carried out at different temperatures and times.
By means of the aging curves (hardness versus time), it was possible to
determine the thermal treatment conditions that allowed to increase the
mechanical resistance in a significant way. One of the treatments indicated
for application in inserts and injection molds was the aging at 510 °C for
times between 1 and 2 h which, even without previous solubilization,
produces an increase of the flow limit of 1.046 MPa in the condition as-
manufactured to 1.820 MPa in 1h. However, there is a significant reduction
in total elongation (from 15,6 to 6,6%) and energy absorbed in the Charpy
assay (from 37.9 to 13 J). The maximum hardness and tensile strength were
found in the sample solubilized at 817 °C for 1h and aged at 440 °C for 10 h
with 613 HV hardness, 2.042 MPa tensile strength limit, 2.005 MPa flow
limit, 4,6% from elongation to rupture, and 10.5 J of energy absorbed at
impact. If it is necessary to increase the toughness and strength, aging is
indicated at 600 °C. In this case, a high tenacity of 38.4 J was achieved, as a
result of the formation of 35.13% of reverse austenite, as measured by X-ray
diffraction (XRD). The texture analysis, carried out by EBSD, allowed to
verify that the material in the manufactured state has a high texture, but when
subjected to solubilization the texture decreases considerably, as a result of
the recrystallization. In the sample aged at 510 °C for 10 h, the austenitic
phase presented a strong texture of type [001], and martensite of type [101],
indicating a crystallographic relationship with parallelism between these
planes, corresponding to the orientation indicated by Pitsch [001] and || [101]
ol

Keywords: Maraging steel C300. Additive Manufacturing. Selective laser
melting (SLM). Austenite reverse. Phase quantification by X-ray diffraction
(XRD). Texture analysis by EBSD
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33

INTRODUCAO

Recentemente surgiu uma nova tecnologia de fabricagdo, denominada
manufatura aditiva. Esta tecnologia apresenta potenciais vantagens em certas
aplicacBes industriais, tais como a fabricacdo de pecas de alta complexidade
impossiveis de serem obtidas por outros processos, fabricacdo de protétipos e
pequenas séries sem a necessidade de utilizar um molde, obtengdo de componentes
com gradientes funcionais (mediante a variacdo da composi¢ao) e até o reparo ou
reconstrucdo de pecas.

Dentre as tecnologias de Manufatura Aditiva aplicaveis aos metais, uma que
se destaca é a Fusdo Seletiva a Laser (Selective Laser Melting — SLM), doravante
referenciada pela abreviagdo FSL. Este processo de fabrica¢do consiste em obter a
peca, amostra ou corpo de prova mediante a fusdo de varias camadas. Para a
obtencdo cada uma destas, uma camada de p6 metalico é fundida através de um
feixe laser cujo deslocamento (varredura) é controlado, de modo a reproduzir um
projeto 3D confeccionado previamente em software computacional.

Com a FSL é possivel produzir pegas com geometria ainda mais complexa
do que aquela possivel por outros métodos de fabricagdo como conformacéao
mecanica e usinagem, obtendo propriedades mecéanicas do material, comparaveis
as daquele que foi obtido por métodos convencionais de conformagdo mecanica.

Um exemplo de pegas para as quais o processo FSL é o mais indicado, ou até
0 Unico possivel, sdo os insertos para moldes de injecdo de plasticos ou aluminio,
com canais de refrigeracdo complexos. O processo tradicionalmente utilizado para
confeccionar os canais de refrigeracdo em tais insertos é pelo processo de furacéo,
sendo estes de secdo circular e seu eixo retilineo ou formado por segmentos de reta.

O processo de FSL permite fabricar canais com geometrias similares aos
desenhos das cavidades do molde, assim como geometrias complexas com o
objetivo de conseguir um resfriamento mais uniforme ou controlado da peca. Estes
canais de refrigeracdo sdo conhecidos como conformal cooling, 0 que permite
reduzir distorcdes na peca injetada nos moldes e otimizar o tempo de ciclo
necessario para sua fabricag&o.

Embora existam no mercado alguns fabricantes de equipamentos para a
manufatura aditiva por FSL, ainda existem poucos dados na literatura sobre a
influéncia que as variaveis de processo tém sobre aspectos de microestrutura e
propriedades mecanicas das pecas fabricadas mediante esta tecnologia, tanto no
estado como-fabricado como ap6és o tratamento térmico. Um dos objetivos deste
trabalho € contribuir para preencher parte dessa lacuna de conhecimento.

O material escolhido como objeto de estudo no processo de FSL foi 0 aco
Maraging C300, por ser um aco de ultra-alta resisténcia utilizado em alguns
seguimentos como por exemplo, na fabricacdo de moldes de inje¢do, na indistria
aeroespacial, naval, médica, odontoldgica e geracdo de energia.
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As excelentes propriedades mecénicas dos acos maraging, como a resisténcia
mecénica que pode ultrapassar 2.000 MPa conciliada com elevada tenacidade para
a classe C300, estdo relacionadas diretamente com o endurecimento secundario,
gerado por diversos compostos intermetalicos que precipitam em uma matriz
martensitica de baixo Carbono (C <0,03%), ao realizar tratamento térmico de
envelhecimento (SHA e GUO, 2009).

Assim sendo, 0s agos maraging sdo muito utilizados na fabricacdo de insertos
para moldes de injecdo e matrizes, tanto por processos tradicionais quanto por fusao
seletiva a laser. Para adquirir as resisténcias mecénicas citadas é necessario
tratamento térmico de precipitacdo, a temperaturas muito menores que as exigidas
para uma témpera, de modo que as tensdes térmicas e residuais no molde reduzam,
assim como as distorcGes e 0s danos na camada superficial.

Ante esse contexto, no presente se pretende testar e compreender as
capacidades do processo de Selective laser Melting - SLM (doravante denominado
de Fusdo Seletiva a Laser -FSL), para produzir componentes em acos de ultra-alta
resisténcia, com propriedades mecanicas similares as que sdo obtidas por processos
convencionais, isto é, fundicdo, seguida de conformagdo mecanica e tratamento
térmico. Neste estudo sera fabricado e caracterizado amostras fabricadas por
manufatura aditiva através da FSL, onde sera realizado tratamento térmico em
diferentes condi¢Bes, com posteriores ensaios mecanicos e caracterizaces
microestruturais, para conciliar os resultados com as fases presentes nas diferentes
condigdes.
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1.1 OBJETIVOS

O objetivo geral deste trabalho foi o de estudar a capacidade de fabricar por
manufatura aditiva, através da Fusdo Seletiva a Laser (FSL) componentes em acgo
maraging, cuja ultra-alta resisténcia é obtida por precipitagdo de intermetalicos na
martensita, com resisténcia mecanica, ductilidade e tenacidade similares aquelas
possiveis de obter com 0 mesmo material por processos convencionais: fundicdo
seguida de conformacdo mecanica e tratamento térmico.

1.1.2 Objetivos Especificos

e Determinar as melhores condi¢cBes de tratamento térmico, de
precipitacdo (temperatura e tempo) e os efeitos do tratamento de
solubilizacdo, para atingir a melhor combinacdo de propriedades
mecénicas, conforme a aplicacao.

e Correlacionar os aspectos microestrutuais (refino de grdo, austenita
reversa, particulas de segunda fase) com as propriedades mecanicas
obtidas.

e Estudar a capacidade de observacdo de aspectos microestruturais,
tais como morfologia e tamanho dos graos, tipos de particulas de
segunda fase presentes, intensidade da segregacdo, mediante
microscopia Optica, microscopia eletrénica de varredura por emissdo
de campo (FESEM) e microandlise quimica de energia dispersiva
(EDS), face o pequeno tamanho dos gréos gerados na solidificacdo
dos filetes formados pelo laser.

e Estudar e quantificar os percentuais de fases presentes nas diferentes
condigdes, através das técnicas de difracdo de raios-X (XRD), e
difragdo de elétrons retroespalhados (EBSD);

e Estudar atexturae arelacdo de orientaco cristalogréfica de algumas
condicOes, através de difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD).
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2 REVISAO DA LITERATURA

Neste capitulo serd apresentado, em primeira instancia, o processo de fuséo
seletiva a laser (FSL), no que diz respeito as caracteristicas dos equipamentos
utilizados, as varidveis de processo e as possibilidades de aplicacdo para obtencéo
de pecas de geometria complexa.

Haja vista que neste trabalho serdo feitas amostras por FSL de aco
maraging, depois serdo abordados aspectos sobre os tratamentos térmicos de
solubilizacdo e envelhecimento, que permitam obter elevada resisténcia através da
precipitacdo de intermetalicos em uma matriz martensitica. Também serdo
abordados as caracteristicas da segregacdo durante a solidificacdo, o tratamento
térmico e a formacédo da austenita reversa.

Por dltimo, serdo apresentadas as propriedades mecanicas obtidas por
outros autores ao utilizar a FSL para fabricar corpos de prova em a¢o maraging.

2.1 FUSAO SELETIVA A LASER (FSL)

A fusdo seletiva a laser, FSL (em inglés SLM, Selective Laser Melting), é
uma tecnologia promissora, devido a sua capacidade para fabricar itens com ampla
liberdade de geometria, quase ilimitada (YASA et al., 2010). A fusdo seletiva a
laser pertence a uma classe de processos de manufatura aditiva denominados
“Powder Bed Fusion”. A liberdade de fabricacao obtida em pegas fabricadas a partir
de um po6 metalico, tem levado o processo de manufatura aditiva através da FSL a
ser um dos objetivos de pesquisa mais atuais (KRUTH et al., 2007; GU e
MEINERS, 2012). Este processo de manufatura aditiva consiste na deposi¢éo de
camadas sucessivas, sendo que a unido das camadas é consolidada pela fuséo do
material, através da energia fornecida por um feixe de laser, em uma atmosfera
controlada (JAGLE et al 2014).

O equipamento de FSL tem como elementos essenciais um laser com alta
densidade de poténcia (razdo entre poténcia e diametro do feixe) que é
movimentado mediante um sistema 6ptico goniométrico (scanner), de modo a
seguir trajetorias programadas. H4 um sistema de deposicéo de um leito (camada)
de pd metalico, composto pela plataforma de trabalho, o conjunto de abastecimento
e o raspador/nivelador do p6. Além disso, para evitar a contaminacdo do material
sendo fundido, ha um sistema de filtros e controle da atmosfera de trabalho.

Em um primeiro momento, sobre uma placa-base (que pode ser de material
diferente a daquele que se deseja trabalhar), é espalhada uma camada de pé
(material particulado) de espessura pequena (poucas dezenas de micrometro) que
vai ser nivelada mediante o raspador. A seguir, o laser descreve rapidamente a
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trajetdria pré-programada, com velocidade que pode ser de varios m/min. Procura-
se que as particulas atingidas pelo laser sejam fundidas, de modo a formar uma poca
liquida devido a alta concentracdo de energia do laser, que rapidamente solidifica.

Desta forma, a peca é obtida pela fusdo de sucessivas camadas, onde cada
uma destas, por sua vez, composta de filetes formados pela fuséo das particulas do
po. Isso confere ao processo a capacidade de reproduzir modelos 3D gerados em
computador, com ampla liberdade na geometria, no que diz respeito a espessura de
parede minima, variacdes de espessura, raios de concordancia minimos, formacéo
de cavidades altamente complexas (fechadas ou ndo). Pelo contrario, outros
processos de fabricagcdo tem suas proprias limitacGes quanto a complexidade
geométrica. Por exemplo, na fundicdo ha limitagdes quanto a espessura de parede e
raios minimos (por motivo da fluidez), variacdes de espessura (por motivo dos
gradientes térmicos, que geram tensdes). Na conformacéo mecanica ha limitagdes
guanto a espessura minima de parede e raios de curvatura, devido a heterogeneidade
da deformacdo gerada pelo atrito na interface material-ferramenta. Na usinagem
com remogao de cavaco ha limitacbes na espessura minima, devido a necessaria
rigidez da peca para suportar os esfor¢os de corte sem deformar excessivamente.
Além disso, por nenhum desses processos é possivel fabricar cavidades internas
fechadas e ha limitagGes quanto a complexidade geométrica das mesmas.

As caracteristicas e qualidade das pecas fabricadas por FSL estdo ligadas
diretamente & matéria-prima utilizada, aos parametros do processo de fabricagdo, &
atmosfera protetora. YASA e KRUTH (2011) consideram que as caracteristicas do
po, que tém influéncia no processo nao se restringem apenas a composi¢do quimica,
a granulometria e morfologia do particulado, mas também incluem as
caracteristicas metalUrgicas, dpticas, mecanicas, fatores térmicos e reoldgicos do
material.

A Figura 01(a) ilustra esquematicamente as partes principais do equipamento
de FSL, (b) a obtencédo de um filete s6lido através da fusdo com laser da camada de
p6 metalico, e (C) os parAmetros geométricos do processo, que sdo o didmetro de
feixe de laser, a direcdo ou estratégia de movimentacdo, a distancia transversal entre
os filetes e a distancia (espessura) entre as camadas.

O processo de fusdo seletiva laser é um processo de manufatura aditiva que
possibilita a fabricacdo de componentes metalicos com liberdade de geometria e
relativamente poucas restrigdes, apresentando possibilidades de confeccionar pecas
para as quais 0s processos convencionais apresentam maior dificuldade, custo e/ou
tempo de fabricagdo, possibilitando e viabilizando aplicacBes em diversos
segmentos como, por exemplo, insertos para moldes de injegdo com canais de
refrigeracdo complexos, componentes aeroespaciais, filtros com gradientes de
porosidade, palhetas de turbinas a gés, joias, implantes médicos e odontolégicos
customizados. A figura 02 ilustra algumas aplicagdes dos produtos fabricados
através de FSL.
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Figura 01- a) ilustracdo do equipamento para FSL; b) formacdo do filete pela fusdo com
laser; c) pardmetros do laser (foco e estratégia de movimentacdo) e da pega obtida. Adaptado
de Meiners (2012) e Toppel et al (2016).

Figura 02 — Exemplos de produtos fabricados por FSL. a) Suporte estrutural; b) escultura
metalica; c) prétese dentéria; d) componentes aeroespaciais; €) protese craniana; f-g)
insertos com canais para refrigeracdo de moldes. Adaptada de Concept Laser (2011).
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Recentemente a NASA (Agencia Aeroespacial Americana) testou com
sucesso os motores de foguete mais complexos ja concebidos até entdo, sendo que
todas as pecas dos mesmos foram fabricadas através de manufatura aditiva.
Segundo o diretor de engenharia da NASA a época, usando 0s métodos
convencionais de fabricacdo seriam necessarias 163 pecas individuais com
montagens posteriores, enquanto que ao usar a manufatura aditiva necessitou-se
apenas duas pecas, 0 que economizou tempo e dinheiro, que foi melhor aplicado
para a otimizacdo dos projetos e melhora do desempenho e confiabilidade dos
motores de foguetes (NASA, 2014).

No caso de moldes de injecdo, os canais de refrigeracdo sdo fabricados
tradicionalmente por operacGes de furacdo, de modo que sdo possiveis apenas
canais retos, que na maior parte dos casos ndo acompanham a geometria da matriz,
resultando em gradientes térmicos que causam tensdes e distorcdes na peca,
aumentam o tempo de ciclo de trabalho e podem trazer danos ao molde, devido as
tensdes geradas, fadiga térmica e exposicao de certas regides do molde a elevadas
temperaturas (BADROSSAMAY e CHILDS, 2007). O resfriamento conseguido
mediante o uso de canais de refrigeracdo complexos, como os ilustrados na figura
2 (f) e (g) que se adequam & geometria da peca injetada, conhecido pelo termo em
inglés “Conformal Cooling”, pode representar um importante diferencial ao
maximizar a vida Util dos moldes e matrizes devido a melhor e mais eficiente troca
térmica, produzindo uma distribui¢do da temperatura mais adequada e homogénea.
Esta melhor homogeneizagdo pode levar a uma redugéo significativa no ciclo de
injecdo além de evitar distor¢des no produto final.

2.1.1 Influéncia dos parametros e estratégia de fabricacéo

Os principais parametros a serem definidos no processo de fabricacdo que
estdo de acordo com as caracteristicas da matéria prima, sdo a poténcia do laser,
didmetro do feixe e sua velocidade de movimentagdo, a espessura da camada, a
orientacdo dos filetes que formam as camadas (estratégia de movimentacdo), a
sobreposi¢do dos filetes e a atmosfera protetora. Outro pardmetro € a espessura de
camada de po, que ao ser fundido pelo laser vai formar uma camada solida, sendo
gue 0 conjunto das varias camadas vado compor a peca total. Quando a espessura
da camada de p6 é excessiva, ndo se consegue uma boa ligagao entre as camadas
solidas, e quando esta espessura é muito fina, existe uma excessiva refusdo do
material depositado anteriormente, assim como um aumento demasiado do tempo
de fabricacdo (MEINERS, 2012).

A figura 03 ilustra alguns modelos de estratégias de fabricagdo utilizadas
em manufatura aditiva.
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Figura 03 — llustragdo de algumas estratégias de fabricacdo em manufatura aditiva. Troppel,
T et al (2016).

Em trabalho anterior da equipe estudou-se a influéncia dos parametros do
processo FSL de um ago Maraging C300, de modo a obter a maior densidade
(menor porosidade), conseguindo obter amostras com densidade de 99,97 %
(ZLUHAN et al 2015). Estas medidas de densidade foram realizadas atraves de
uma amostragem, realizando metalografia quantitativa ap6s a preparacdo
metalografica de um plano (2D), com imagens em microscopia éptica e
quantificacdo em software. Um dos melhores métodos para avalia¢do do volume
(3D) de poros, ¢ através de tomografia por raios-X, entretanto neste presente estudo
ndo se conseguiu aplicar esta técnica. A tabela 01 ilustra os efeitos da velocidade
de movimentacdo do feixe do laser (400W) e a espessura de camada sobre as
porosidades, indicando que quanto maior a velocidade e a espessura, maiores as
tendéncias a aumento de porosidade. Observou-se nestes estudo, a influéncias das
densidades obtidas, sob as orienta¢fes de fabricacéo, através de ensaios de tracéo e
impacto dos corpos de prova como-fabricados em 0 graus (XY), 45 e 90 graus em
relacdo ao plano XY, confeccionados na estratégia de fabricacdo planar XY, no
modo rotativo. (ZLUHAN et al, 2015). Neste comparativo conclui-se que as
propriedades mecénicas, ao qual se obtém melhores combinagdes de propriedades
mecanicas sdo no plano XY, paralelo a placa de fabricacéo (0°).

A Tabela 02 apresenta os principais resultados encontrados no teste de tracéo e
impacto para cada a posi¢éo de fabricagdo e densidade de peca.
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Tabela 01 — Pardmetros de fabricacdo estudados e as respectivas densidades encontradas.
Fonte: Zluhan et al (2015).

Parametros de Fabricacéo Unidade Degg',gi‘j/i s Deg;‘f;gg’/i i
Velocidade do Laser mm/s 900 1.200
Espessura da Camada pm 55 65
Poténcia do Laser W 400
Comprimento de Onda pm 1,03
Diametro do Feixe Laser pm 50
Sobreposicéo de Filetes % 50
Espessura dos Filetes pm 115
Atmosfera Protetora % de N2 99,5
Orientacdo de Camadas | Sobreposi¢do perpendicular & camada anterior

Tabela 02 — Valores obtidos no ensaio de tracdo de diferentes parametros de fabricacdo FSL
de aco maraging C300. Fonte: Zluhan et al (2015).

Escoamento Resisténciaa [ Alongamento| Impacto
Rp0,2 (MPa) | Tragdo (MPa) | Total (%) | Charpy (J)
90° a placa XY - Densidade de 99.97%
Média 1082,9 1135,1 16,5 25
Desvio padrao 19,3 6,8 0,8 4,29
45° a placa XY - Densidade de 99.97%
Média 1118,6 12315 11,7 34,2)
Desvio padrao 17,7 8 3,8 6,58
0° a placa XY - Densidade de 99.97%
Média 1139,3 11947 14,3 38,2J
Desvio padréo 8,3 5,5 2 2,79
90° a placa XY - Densidade de 99,70%
Média 1048,1 1115,8 3,5 8,4
Desvio padréo 15,6 9 0,5 0,49
45° a placa XY - Densidade de 99,70%
Média 982,8 1089,8 2,7 8,2
Desvio padréo 17,4 21,7 0,4 0,4
0° a placa XY - Densidade de 99,70%
Média 879 975 2,4 7,8
Desvio padréo 12,8 10,3 0,3 0,4
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2.2 ACOS MARAGING

Os acos maraging sdo uma classe especial de acos de ultra-alta resisténcia,
com uma matriz martensitica de alto niquel e baixo carbono, com endurecimento
secundario, pela precipitacdo em estado solido de finos compostos intermetalicos
dispersos na matriz, diferenciando-se dos agcos comuns, que sdo endurecidos pelo
carbono (SHA; GUO, 2009).

Encontram-se aplicagdes dos acos maraging nos mais diversos produtos, que
exigem altos niveis de resisténcia e sofrem severas solicitagbes mecanicas, desde
parafusos especiais, engrenagens, eixos de altissima solicitacdo, pungdes para
forjamento a frio, moldes-matrizes, diversos componentes de foguetes, estruturas
aeroespaciais e nucleares (SHA e GUO, 2009). Além da elevada resisténcia
mecanica aliada a uma excelente tenacidade, outra caracteristica dos agos maraging
é a 6tima soldabilidade (MUNEKI et al, 1980; PAWLAK e DUDEK, 2010).

A combinacdo de composicdo quimica e tratamento térmico permite obter
propriedades de ultra-alta resisténcia, aliadas a uma tenacidade a fratura superior a
dos agos temperados e revenidos do mesmo nivel de resisténcia a tracdo (SHA,
GUO, 2009).

A figura 04 ilustra a resisténcia a tracdo e tenacidade a fratura dos acos
maraging, em compara¢do com alguns outros acos de alta resisténcia,
demonstrando as excelentes combinacgdes de propriedades conforme as classes.
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Figura 04 — Comparativo de resisténcia a tragao e tenacidade a fratura dos agos maraging e
acos de alta resisténcia. Fonte: ASM Handbook (1991)
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A microestrutura final para a aplicacdo dos componentes, consiste em uma
matriz martensitica com finos compostos intermetalicos precipitados dispersamente
na matriz, sendo o nome maraging referente a microestrutura e ao tratamento
térmico aplicado na liga, originario da combinacdo de duas palavras em inglés,
"martensite” e "aging" (envelhecimento), o que corresponde, entdo, a uma
martensita envelhecida (LOPES, 2007).

Os acos Maraging pertencem a familia das ligas Fe-Ni-Co-Mo, sendo
classificados em funcéo do limite de resisténcia a tracdo, que se situa entre 200 e
400 ksi (aproximadamente 1.378 a 2.758 MPa) (VENKATESWARA,
MADHUSUDHAN; SITARAMA, 2010).

Desde os primeiros estudos realizados por Bieber, da empresa “Inco”
(International Nickel Ltd), no final da década de cinquenta, os trabalhos sobre o
desenvolvimento destas ligas tém sido abundantes (SHA e GUO, 2009). Os estudos
e aplicacBes das ligas da familia de acos Maraging iniciaram-se com o foco na
obtencdo de elevada relacdo entre a resisténcia mecénica e peso do componente,
para aplicacdes na indUstria aeroespacial, com os primeiros desenvolvimentos nas
ligas Fe-Ni com pequenas adi¢des de aluminio e titanio. Posteriormente houve
estudos sobre a adicdo simultdnea de outros elementos, como o molibdénio e o
cobalto, que propiciaram um aumento significativo de resisténcia mecénica.

O desenvolvimento das ligas de Maraging ¢é significativamente influenciado
pela disponibilidade e custo dos elementos de liga. Por exemplo, o desenvolvimento
de uma familia de agos maraging livres de cobalto no final de 1970 se referiu
unicamente a forte subida dos pre¢os do cobalto (SHA e GUO, 2009).

2.2.1 A¢o Maraging 300: Composi¢cdo Quimica

Conforme a composicdo quimica, os acos maraging séo classificados em
graus C e T. Os convencionais, contendo teores de Cobalto entre 8 e 13 %, sdo
denominados grau C, e apresentam resisténcia a tracdo até 350 ksi (2.413 MPa). Os
acos alternativos, com menor custo de produgdo por ndo conterem Cobalto, sdo
nomeados de grau T. As principais classes dos acos maraging grau C desenvolvidas
pela “Inco ” sdo apresentadas na tabela 03. A composi¢do quimica do ago Maraging
300 em po6 comercializado pela empresa “Concept Laser” um dos fabricantes de
equipamentos para manufatura por FSL, com o0 nome comercial CL50WS - 1.2709
é apresentada na tabela 04 (CONCEPT LASER, 2011).

Para garantir as faixas de composicao quimica e as propriedades desejadas,
normalmente estes acos sdo produzidos através de processos especiais de fusdo em
forno elétrico de inducéo a vacuo (VIM), com posterior refusdo em forno a arco sob
vacuo (VAR) ou por escoria elétrocondutora (ESR). Nas siderurgias geralmente as
ligas sdo solidificadas em blocos-lingotes, com posterior conformagéo mecénica
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seguida de tratamento térmico de solubilizacdo e témpera, com envelhecimento
térmico no final do processo de fabricacdo, obtendo o produto pronto para a
aplicacdo (ROHRBACH; SCHMIDT, 1990).

Tabela 03 — Composi¢ao Quimica (% em peso) dos agos Maraging comerciais e sua
respectiva resisténcia (em MPa) apds ser submetidos a tratamento de envelhecimento
(SHA e GUO, 2009).

Grau (Classe C) [Ni| Co [Mo | Ti | Al tR; gf;l;;e?l\(;llgs
18 Ni (200) 1885 (33|0,2|0,1 1.400
18 Ni (250) 18(85| 5 (04|01 1.700
18 Ni (300) 18 9 | 5 |0,7/01 2.000
18 Ni (350) 181125(4,2(1,6|0,1 2.400

18 Ni (Fundido) (17| 10 | 4,6 {0,3|0,1 1.650

Obs.: As composicOes sdo para acos fundidos e conformados mecanicamente, exceto o
ultimo, que ndo é submetido a conformacéo (apenas fundicéo).

Tabela 04 — Composicdo Quimica Maraging 300 atomizado (Concept Laser, 2011).

Elemento (%) Elemento (%)
C 0,03 méx. Mo 4,50 - 5,20
Si 0,10 méax. Cr 0,25 méax.
Mn 0,15 méx. Ti 0,80-1,20
P 0,01 méx. Cu 0,50 méax.
S 0,01 méx. Al 0,05-0,15
Ni 18,00 - 19,00
* Fe: Balango
Co 8,50 - 9,50

A obtencdo de matéria prima em forma de p6 metalico para FSL se faz
através de atomizacdo do metal liquido, vazado contra um jato de gas de modo que
“o liquido se espalhe™, separando-0 em pequenas goticulas esféricas devido a tensdo
superficial, solidificando rapidamente a liga.
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2.2.2 Elementos de Liga nos A¢os Maraging

As contribuices e efeitos de alguns dos principais elementos de liga do ago
maraging sdo apresentados na sequéncia.

O Niguel é um dos elementos chave nos agos maraging, estando presente
em quase todas as fases encontradas na liga, sendo em solucéao soélida na martensita
(de estrutura cristalina CCC ou TCC), e/ou contribuindo fortemente na formacéo
de precipitados dentro da matriz martensitica. No estadgio avancado do
envelhecimento (conhecido como super-envelhecimento) o Niquel também é
responsavel pela reversdo da martensita em austenita (CFC). A reversdo da
martensita ocorre em sitios com grande percentual de Niquel na matriz, pois esse
elemento estabiliza a austenita durante o super-envelhecimento (SHA et al, 1993).
Estas fases citadas serdo abordadas em maiores detalhes nos tépicos seguintes.

O Titnio tem um elevado coeficiente de difusdo dentro da matriz
martensitica, mesmo em temperaturas baixas, sendo de grade importancia para 0s
primeiros precipitados gerados. Devido ao elevado teor de Niquel e a sua grande
afinidade pelo Ti, esse elemento se associa rapidamente com o Titanio formando o
composto intermetélico NisTi (SHA et al, 1993). A precipitacdo desse composto
endurece o aco e remove niquel de solucdo sélida, com o qual retarda a formacao
de austenita reversa nos estagios mais avancados do envelhecimento (SHA et al,
1993c; VASUDEVAN et al, 1990).

O Cobalto ndo forma diretamente precipitados endurecedores da matriz.
Entretanto, € um elemento muito utilizado devido a interacdo dele com o
molibdénio, que é formador de precipitados. O Cobalto ajuda a diminuir a
solubilidade do Molibdénio na matriz martensitica, com o qual auxilia na
precipitacdo de NisMo nos primeiros estagios do envelhecimento e favorece a
formagdo da fase Fe-Mo em estdgios avancados (SHA et al, 1993c; ELGHOZI,
1965). Outro efeito do Cobalto nos agcos maraging € o de aumentar as temperaturas
Ms (ou Mi) e Mf da transformacdo martensitica (ELGHOZI, 1965; ASM
HANDBOOK, 1991; HALL e SLUNDER, 1968; LI e YIN, 1995b; MAZUMDER
etal., 1999).

O Molibdénio é um dos principais agentes endurecedores da matriz,
causando efeito endurecedor de aproximadamente de 14,3 kgf/mm? para cada 1 %
adicionado, em funcdo da formagdo de precipitados de NisMo durante o
envelhecimento (ELGHOZI, 1965; LEGENDRE, 1965). O Molibdénio deve ser
adicionado até no maximo 5 %, para evitar a sua segregacao durante a solidificacio
e a formacdo de estruturas alinhadas, que podem acarretar na anisotropia de
propriedades mecanicas (FLOREEN, 1968; MAGNEE, 1974). Dependendo da
temperatura e tempo de tratamento térmico e do teor de Niquel disponivel em
solucdo sélida, poderdo precipitar durante o envelhecimento fases diferentes, como,
por exemplo, em temperaturas médias precipita a fase NisMo, e em temperaturas
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demasiadamente altas ou em tempos excessivos ocorrera a formacéo de fase FeMo,
que € do tipo Laves (SHA et al, 1993).

O Aluminio é adicionado aos agos maraging como um elemento
desoxidante, sendo que pode aumentar o limite de resisténcia em aproximadamente
5,8 kgf/mm? (aproximadamente 56 MPa) para 0,1% residual presente na liga,
entretanto em concentragdes acima de 0,2 % diminui a ductilidade (DECKER et al,
1962; ELGHOZI, 1965; MAGNEE, 1974; ORSINI, 1987; SILVA e MEI, 1988).

2.2.3 Segregacdo de elementos de liga

Vérios elementos de liga presentes na composicdo quimica dos acos
maraging podem sofrer intensa segregacéo quimica durante a solidificagdo do metal
liquido. Existem basicamente dois tipos de segregacdo, sendo as macro-segregacdes
observadas atraves da diferenca de composicdo quimica entre longas distancias,
como da superficie e o centro do lingote; e outra as micro-segrega¢des observadas
a pequenas distancias, geradas no crescimento de cada grdo cristalino. O fenémeno
de segregacéo é abordado amplamente em textos de metalurgia fisica, dando como
exemplo o que ocorre na solidificacdo de ligas binérias. (PORTER e
EASTERLING, 1992; REED-HILL, 2009).

Durante a solidificacdo da liga, que se inicia somente depois do liquido ter
atingido um suficiente super-resfriamento, ocorrem os fendmenos de nucleacéo e
crescimento da fase solida a partir do liquido. Quando o soluto apresenta um valor
do coeficiente de partigdo k em relagdo ao elemento solvente menor que a unidade,
o0 primeiro sélido formado tem menor teor de soluto que aquele contido na liga, o
gue conduz a um enriquecimento em soluto do liquido localizado junto a frente de
solidificacdo. Como resultado, vai ocorrer segregacdo, haja vista que o Gltimo
liquido em solidificar tem teor de soluto menor que o primeiro sélido formado
(REED-HILL e ROBERT. E, 2009).

Devido a pequena poca de fusdo (em relacdo ao substrato) formada pelo
feixe laser no processo FSL, com o consequente resfriamento em taxas muito
elevadas (na faixa de 10% a 108 K/s), a solidificacdo da liga ocorre com um alto
super-resfriamento do liquido, (ZHENG et al., 2008). Este elevado super-
resfriamento produz taxas de nucleacdo altas na FSL. Com os elevados gradientes
térmicos no liquido (haja vista que a fonte de calor utilizada é altamente
concentrada) a regido em que ha super-resfriamento constitucional € estreita, e nela
ocorre o crescimento de uma estrutura celular em decorréncia do movimento de
uma interface estavel, com solidificacdo uniforme (PORTER e EASTERLING,
1992; ZHENG et al., 2008; REED-HILL, 2009).

A figura 05 ilustra esquematicamente este crescimento celular, a partir do
liquido (& temperatura T2), onde o sélido do centro das projecdes situado mais a
direita, estd a uma temperatura T1, maior do que aquela dos contornos das células
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(TO) localizados mais a esquerda, sendo que essa diferenga de temperatura esta
associada a diferenca de composicdo quimica do liquido e do sélido com
crescimento celular (PORTER e EASTERLING, 1992, REED-HILL, 2009).

Salido com

Crescimento Celular

Solido com
Crescimento Celular

Parede da Células

X
Q
ll

' 1
i
Concentragdo de soluto no corte A-A"

Figura 05 — Temperatura e distribuicdo de soluto associado a solidificagdo celular. Adaptado
de: Reed-Hill,2009; Porter e Easterling, 1992 (Adaptado).

Figura 06 — llustracdo da morfologia dos grdos com crescimento celular: a) em corte
transversal; b) em perspectiva. Adaptado de: Reed-Hill, 20009.

As extremidades das paredes celulares apresentam micro-segregacées de
elementos de liga com maiores concentracdes de soluto do que o centro das
projecdes (PORTER e EASTERLING, 1992). O aspecto da estrutura celular pode
ser observado através de microscopia, como ilustrado na figura 06.
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Estas micro-segregacOes intercelulares podem ser minimizadas, ou até
eliminadas, através de tratamentos térmicos de solubilizacdo e ou homogeneizacéo,
seguidos de témpera.

Com a solubilizacéo se pretende dissolver os precipitados, seja eles formados
durante a solidificacdo (primarios) ou no estado solido. No caso presente, a
solubilizacdo é seguida de resfriamento rapido, para temperar e obter uma solucéo
solida supersaturada.

O tratamento de homogeneizacdo, tem como objetivo homogeneizar a
composicdo quimica (reduzir a segregacdo, tenha esta ocorrido durante a
solidificacdo, durante tratamentos térmicos ou durante o servico em altas
temperaturas). Em principio o tratamento de homogeneizacdo requer maiores
temperaturas que o de solubilizacdo, para aumentar a taxa de difusdo dos elementos
quimicos ao ponto de permitir que a homogeneizacdo ndo exija tempos
demasiadamente longos, impossiveis na pratica.

Pelas altas taxas de gradiente térmico em materiais processados por fusdo
seletiva a laser com consequente refino da microestrutura, espera-se que as
temperaturas ou tempos de processamento para eliminacdo da micro-segregacao
sejam menores que em materiais fundidos.

2.3 TRATAMENTOS TERMICOS DOS ACOS MARAGING

As sequéncias de tratamentos térmicos aplicados em pecas de acos
maraging oriundas de siderurgia (isto é, pecas macicas, obtidas por lingotamento)
consistem geralmente em solubilizacdo da liga, témpera e envelhecimento. Para a
classe C300, os tratamentos envolvem geralmente uma solubiliza¢do a 820°C por 1
a 2 h, com posterior resfriamento rapido até temperatura ambiente (denominado de
témpera, pois se obtém como resultado estrutura martensitica), seguido de um
envelhecimento entre 450-500°C por um periodo de 3 a 10 h (LOPES, 2007).

Na figura 07-a ilustra o diagrama de equilibrio do sistema Fe-Ni (ha que
lembrar que nos agos maraging, o Niquel é o elemento de liga em maior
guantidade). Nas condi¢Oes de resfriamento dos processos industriais, as
transformacbes de fase ocorrem fora do equilibrio, com as fases em estado
metaestavel. No diagrama metaestavel apresentado na Figura 07(b), observam-se
as temperaturas de transformagéo de fase em funcdo do percentual de Niquel da
liga. Nas linhas mostradas, observa-se a reversdo da austenita no aquecimento
sendo uma linha indicativa para 10% de reversao da austenita e outra para 90% de
reversdo. Outras duas linhas indicam a transformag@o da austenita em martensita
durante o resfriamento, chamadas também de Ms “start martensite” (para o inicio
de transformacéo) para 10% de transformacéo e Mspara 90% de transformacao.
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Figura 07 — Diagramas de fase do sistema Fe-Ni: a) Diagramas de equilibrio; b) Diagrama
Metaestavel, apresentando as temperaturas de reversdo da martensita em austenita.
Adaptado de: ASM Handbook (1991); Zheng et al, (2008).

Segundo diagrama de fase, ao aquecer uma liga Fe-Ni com 18 % de Niquel
a partir da temperatura ambiente, em aproximadamente 630 °C iniciara a
transformacdo da martensita em austenita, sendo que a transformac&o sera completa
ao passar da linha de 90% de reversdo da austenita. Ao resfriar essa mesma liga a
partir do campo austenitico, considera-se que a transformacdo martensitica tera
inicio ao cruzar a linha Ms (em aproximadamente 400 °C), e a mesma sera completa
ao atingir a linha Mt em aproximadamente 200 °C.

2.3.1 Solubilizagéo e Témpera dos agcos Maraging

A solubilizacdo é realizada em temperaturas elevadas dentro do campo
austenitico, ou seja temperaturas acima da linha correspondente a 90% de
transformacdo, por um tempo suficiente para que através da difusdo, ocorra a
dissolu¢do dos precipitados e, pelo menos em parte, a homogeneizacdo dos
elementos de liga nesta fase (austenitica). O posterior resfriamento é denominado
de témpera, pois ocasiona a transformacdo da austenita em martensita,
pelomovimento cooperativo de milhares de atomos numa velocidade préxima a do
som no cristal. Este movimento cooperativo ocorre de modo que algumas células
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unitarias sdo homogeneamente deformadas produzindo um conjunto
correspondente de células da nova fase, se iniciando espontaneamente a uma dada
temperatura, denominada de Ms (Rabelo. A, 2008). Como o teor de carbono nos
acos maraging é muito baixo, a martensita rica em Niquel possui alta ductilidade e
elevada densidade de discordancias (NISHIYAMA, 1978; SINHA, 1993; ASM
METALS HANDBOOK, 1991).

Aumentando o percentual de Niquel na liga entre 10 e 25%, ocorre uma
diminuicéo das temperaturas de transformacdo da martensita conforme as curvas na
Figura 6(b) tem inclinacdo negativa), com o consequentemente deslocamento para
a direita da curva em C do diagrama TTT (tempo, temperatura e transformacéo), o
gue significa que ao aumentar o teor de Ni se pode obter estrutura completamente
martensitica mesmo com resfriamentos muito lentos. O principal fator que altera
as temperaturas de transformacdo nos acos maraging é a composicdo quimica,
sendo o Niquel o elemento com maior efeito. O Titanio e Molibdénio, por exemplo,
abaixam as temperaturas de transformacao da martensita. O Cobalto é uma exceg&o,
guando adicionado até 20 %, pois aumenta a temperatura Ms (NISHIYAMA, 1978;
ROCHA, 1995). Com a diminuicdo das temperaturas Ms e My, garante-se uma
estrutura martensitica isenta ou com percentuais muito baixo de austenita retida,
independente da espessura da peca e das velocidades de resfriamento,
diferenciando-se dos agos carbono, sendo esta caracteristica mais um ponto positivo
dos acos maraging (SHA; GUO, 2009). Os elementos de liga alteram as
temperaturas Ms e M significativamente, mas permanece a caracteristica de que a
transformacéo é independente da velocidade de resfriamento. Este comportamento
é ilustrado na figura 08 pelo diagrama de resfriamento continuo do agco maraging
300, no qual se pode observar que, mesmo com resfriamento lento (tempo de
resfriamento até a temperatura Ms de 10° min, ou seja 70 dias) ndo ocorrem as
transformac®es bainitica e perlitica encontradas nos agos carbono (ASM METALS
HANDBOOK, 1991).

Os resultados apresentados na figura 09, indicam o efeito da temperatura
de solubilizacdo sobre as propriedades mecanicas ap6s envelhecimento. As
amostras de aco maraging C300 foram solubilizadas por 30 minutos em diferentes
temperaturas, com resfriamento ao ar, seguido de envelhecimento a 480 °C durante
3 h. Os dados mostram um pico de resisténcia para solubilizacdo realizada entre
800 e 815 °C, superior em até 135 MPa aos valores obtidos para as demais
temperaturas. A ductilidade aumenta ligeiramente com as temperaturas de
solubilizacdo de 760 a 815 °C e se mantém relativamente inalterada com
temperaturas de até 980 °C.
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Figura 08 — Diagrama de transformagdo no resfriamento continuo do ago maraging 300,
previamente solubilizado a 845 °C por 20 minutos. Fonte: ASM (1991)
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um aco Maraging C300. A solubilizagdo foi por 30 min com resfriamento ao ar, seguida
de envelhecimento a 480 °C durante 3 h. Fonte: Aerospace Structural Metals Handbook
1987, id, 1969 apud ASM HANDBOOK, 1991.

A menor resisténcia a tracdo e maior ductilidade encontradas em
temperaturas de solubilizagdo na faixa de 760 a 800 °C sdo atribuidas a
solubilizacdo incompleta dos elementos de liga responsaveis pelo endurecimento
secundério durante a precipitagdo (ASM HANDBOOK, 1991). Os menores valores
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de resisténcia a tracdo encontrados nas temperaturas de solubilizacdo acima de
815°C, sdo atribuidos a diminuicdo da densidade de discordancias e ao crescimento
de gréo.

Experimentos realizados em ago maraging C300 (conformado
mecanicamente) com diferentes condi¢Bes do tratamento de solubilizagdo e o
mesmo tratamento de envelhecimento (3 h a 480 °C), indicam que resisténcias mais
elevadas podem ser obtidas ao solubilizar por tempos mais curtos em temperaturas
intermediarias (Tabela 05).

Tabela 05 — Efeito das condi¢Bes de solubilizacéo nas propriedades mecénicas de um aco
maraging C300 que sofreu posteriormente envelhecimento a 480 °C durante 3 h.

Tratamento Resisténciaa | Limite de
Térmico x Alongamento | Dureza
Tracao Escoamento (%) (HRC)
°C Tempo (Mpa) (Mpa)
815 | 1h 1 4600-1170 | 760-895 6al5s | 30-37
Sem envelhecimento
815 15 min
480 3h 2.095 2.080 9,1 --
871 15 min
280 3h 2.027 2.000 9,2 -
927 15 min
480 3h 2.005 1.965 8,8 -
815 1h
480 3h 2.040 2.000 7a94 --

Fonte: ASM Handbook (1991) (Adaptado)

Observa-se que a amostra solubilizada a 815 °C durante 15 minutos com
resfriamento ao ar apresentou a maior resisténcia mecanica, sendo 2.095 MPa de
resisténcia a tracdo, 2.080 MPa de limite de escoamento e 9,1 % de alongamento
total até a ruptura.

2.4 Mecanismos de endurecimento dos Agos Maraging

Os mecanismos de endurecimento (aumento de resisténcia mecanica)
consistem em gerar obstaculos que dificultem a movimentacdo das discordancias,
ou seja, que exijam uma maior tensdo cisalhante para movimenta-las. A deformacéo
plastica depende diretamente do movimento das discordancias, de modo que quanto
maior a facilidade e mobilidade de movimentacdo destas, maior a ductilidade e
menor a resisténcia do material.
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Os principais mecanismos de endurecimento s&o: reducdo do tamanho de
grdo, formacao de solugdes solidas substitucionais e intersticiais, deformacao a frio
(que produz encruamento do material), transformacGes de fase (através de
tratamentos térmicos e termomecanicos e termoquimicos) e precipitacdo de
particulas de segunda fase dispersa na matriz.

Nos agos maraging produzidos através de FSL varios mecanismos podem
estar presentes como, por exemplo, o refino de gréo, a transformagdo martensitica,
0 endurecimento por solugdo sélida e o endurecimento por precipitagdo.

Devido ao elevado teor de Niquel presente nos acos maraging C300, a
transformacdo martensitica ocorre ao resfriar a austenita a partir da temperatura de
solubilizacdo, conforme descrito no item anterior. Algumas consideragdes sobre a
martensita serdo apresentadas no item seguinte.

2.4.1 Transformacéo Martensitica dos Maraging

Existem mecanismos distintos de transformacdes de fase relacionados a
composicdo quimica e as temperaturas de transformagdo, com seus respectivos
super-resfriamentos necessarios para nuclear e crescer a nova fase, com teorias
fenomenoldgicas da cristalografia em particular para as transformacdes
martensiticas. Podem ocorrer dois mecanismos distintos para acomodacdo das
tensOes e deformagdes volumétricas durante a transformagdo martensitica das ligas
do sistema Fe-Ni. Um dos mecanismos é a formacao de maclas de transformacédo
de baixa espessura, e 0 segundo é uma grande densidade de discordancias para
velocidades de transformag&o baixas e moderadas (NISHIYAMA, 1978).

As “florestas” de discordancias, que geram uma martensita em forma de
ripas, estdo relacionadas a alta temperatura Ms, enquanto uma baixa temperatura Ms
resultara em uma martensita em forma de placas, devido & geracdo de maclas
estreitas (NISHIYAMA, 1978; PARDAL, 2012). Os agos com 5 a 25 % de Niquel
apresentam martensita em forma de ripas e uma temperatura M;s superior a
temperatura ambiente. Os acos com percentual de Niquel acima de 25 %
apresentam martensita com morfologia em forma de placas e Ms abaixo da
temperatura ambiente (ASM METALS HANDBOOK, 1991a).

A martensita em forma de ripas dos maraging consiste em varios pacotes
de martensita dentro de cada gréo austenitico prévio e numerosos blocos dentro de
cada pacote (ASM METALS HANDBOOK, 1991a; SHA; GUQ, 2009). Os pacotes
sdo as estruturas de martensita em ripas predominantes, seguido pelas estruturas de
blocos que aparecem como areas discretas dentro de cada pacote. Geralmente nos
acos maraging conformados mecanicamente, 0s pacotes e blocos sao planares e se
encontram ao longo de uma certa direcdo, paralelos uns aos outros (ASM METALS
HANDBOOK, 1991a). Nas ripas h4d uma alta densidade de discordancias
(emaranhados), e com relagdo de orientacdo da ripa de martensita do maraging (18
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% Ni) e a austenita identificada por alguns pesquisadores como do tipo (111)y //
(01D)M, [110]y // [111]M. (ASM METALS HANDBOOK, 1991; FLOREEN,
1968; PARKER, 1970). Outras relagcBes de orientacdo cristalografica entre a
martensita e austenita, citadas nas literatura, sdo apresentadas junto ao topico da
austenita.

De modo geral, a estrutura martensitica em ripas é preferida, por apresentar
maior resisténcia mecénica que uma estrutura maclada, devido a sua maior
densidade de discordancias (ASM METALS HANDBOOK, 1991).

2.4.2 Endurecimento por Precipitacédo

Nos a¢os maraging existe grande percentual de elementos de liga presente
em solucdo solida. Estes elementos podem segregar durante a solidificacdo e
resfriamento da liga (ou aquecimento), gerando zonas supersaturadas em solutos
coerentes com a matriz, devido a segregacao facilitada pela difusdo de elementos
de liga. Estas formacdes coerentes sdo conhecidas como zonas de Guinier-Preston
(GP).

Viswanathan et al (1993) evidenciaram através de difracdo de elétrons a
formacdo de zonas coerentes (GP) ricas em Titanio e Molibdénio junto a
discordancias, no inicio dos estagios de envelhecimento em a¢o maraging C350.

Como resultado da alta concentracdo de elementos de liga e discordancias
estas zonas (GP) sdo sitios preferenciais para nucleagdo e crescimento de
precipitados durante o envelhecimento, sendo estes precipitados os principais
responsaveis pelos picos de endurecimento da matriz martensitica nos agos
maraging.

Estes precipitados gerados durante o envelhecimento podem se apresentar
em trés grandes grupos como coerentes, semicoerentes / incoerentes com a estrutura
cristalografica da matriz. A presenca destes precipitados provoca distor¢des no
reticulado, devido as diferencas dos parametros de rede, gerando um campo de
tensGes que dificulta a movimentacao de discordancias, endurecendo o material. A
figura 10(a) ilustra esquematicamente um precipitado ndo coerente, que nédo possui
relacdo com a estrutura cristalina da matriz metalica, e a figura 10(b) um precipitado
coerente, que se forma, de modo que a integridade da rede cristalina é preservada,
existindo uma relagéo entre a estrutura do precipitado e a matriz metalica.

Estes ganhos de resisténcia mecénica para pequenos tempos de
envelhecimento podem ser observados, por exemplo na figura 17, que sintetiza
resultados dos tratamentos térmicos realizados por Pardal (2005) em a¢o maraging
C300 com diferentes temperaturas e tempos de envelhecimento. As diferengas dos
picos de dureza em funcéo das temperaturas de envelhecimento, estdo relacionadas
as faixas de temperatura em que as condi¢des termodinamicas sdo favoraveis para
cada tipo de precipitado nuclear e crescer na matriz metalica.
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Figura 10: Esquemas ilustrando: (a) um precipitado ndo-coerente, que ndo possui relagcdo
com a estrutura cristalina da matriz metalica; (b) um precipitado coerente, que preserva a
integridade da rede cristalina. Fonte: Donald R. Askeland; Pradeep P. Phulé - The Science
and Engineering of Materials, 4th ed.

Kempen et al (2011) observaram um aumento da resisténcia a tracdo de
aproximadamente 70 % ap0ds envelhecimento de um ago maraging C300 a 480 °C
durante 5 h. Estes elevados ganhos de resisténcia mecanica justificam estudar, para
compreender melhor, as temperaturas e tempos de envelhecimento para obtencédo
de precipitados finos e dispersos na matriz, resultando nas melhores combinages
de propriedades mecénicas, haja vista que ao aumentar a resisténcia a tragdo ocorre
perda de ductilidade e tenacidade.

O endurecimento por precipitacdo destes acos maraging C300 €
conseguido usualmente mediante ao tratamento térmico de envelhecimento em
temperaturas entre 480 e 510 °C, como observado pela primeira vez por Decker
(1962) e Floreen (1964). O elevado teor dos elementos de liga em solugéo sélida e
a alta densidade de discordancias favorecem, através de mecanismos termicamente
ativados, a nucleacdo e crescimento de diferentes compostos intermetalicos
precipitados na regido das discordancias e, como resultado um endurecimento
significativo da martensita, mesmo em baixos tempos e temperaturas de
envelhecimento (LOPES, 2007; JAGLE, 2014). O tipo de precipitado formado e a
possivel transformacdo da martensita para austenita reversa dependem da
composicdo quimica local e do tempo e temperatura de tratamento.

Tewari et al (2000) determinaram por meio de experimentos, um diagrama
TTP (temperatura-tempo-precipitacdo) mostrado na figura 11, que permite prever a
precipitacdo que ocorre em um aco maraging classe C350. Nesse diagrama se
podem observar as curvas em formato de C, que indicam o tempo de inicio da
formacéo de precipitados de baixa temperatura (<450 °C) e de precipitados de alta
temperatura (450 a 600 °C).
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Figura 11 — Diagrama TTP (temperatura- tempo- precipitacdo) de um ago maraging C350,
para prever a precipitacdo durante o envelhecimento. Fonte: Tewari et al (2000).

2.4.2.1 Precipitados de baixa temperatura

Em baixas temperaturas de envelhecimento as primeiras transformagdes
estdo relacionadas ao surgimento das fases S, X, u e w (MAGNEE et al, 1974;
TEWARI et al, 2000). Algumas caracteristicas destas fases disponiveis na literatura
sdo apresentadas na tabela 06.

Alguns pesquisadores descrevem 0s mecanismos de precipitacdo dos acos
maraging classe C em baixas temperaturas, como em primeiro momento um
ordenamento e alteracdo quimica em determinados pontos da martensita. Nestas
regides se produzird uma transformagdo de fase em duas etapas, com alteracGes da
estrutura cristalina por cisalhamento e uma organizacao quimica (ordenamento) que
ocorre por difusdo (MAZUMDER et al.,1999; TEWARI et al., 2000).

Segundo Mazumder et al (1999) e Tewari (2000), as altera¢des da estrutura
cristalina que reduzem a simetria da rede nos primeiros instantes do envelhecimento
em baixa temperatura ocorrem em duas etapas, onde na primeira ocorre uma
distor¢80 homogénea em uma das dire¢des <111> a’, reduzindo a simetria do
sistema Pm3m para R3m, causando desvios da ortogonalidade e da tetragonalidade.
Posteriormente, através de um cisalhamento alternado da rede no sistema de
deslizamento 1/3{112} o’ <111> o, ha um colapso de dois planos cristalinos (111)
o', dando lugar a simetria P3ml. A figura 12 ilustra esquematicamente o
cisalhamento e o colapso destes dois planos, onde, de acordo com Sikka, Vohra e
Chidambaram (1982 apud GUIZA, 2015), o grau de colapso destes planos sera de
acordo com o nivel de ordenamento da fase dmega (w). Nos primeiros momentos
durante o envelhecimento, o ordenamento quimico da fase w foi caracterizado por



58

Tewari et al (2000) pela mudanca gradativa da estequiometria e pelas interfaces

difusas.

Tabela 06 — Caracteristicas das fases observadas em envelhecimento em baixa
temperatura. Fonte: *Magnée et al. (1974); ** Tewari et al. (2000). (Adaptado)
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Figura 12 —a) Ilustracéo esquematica do colapso de dois planos (111) o’ > fase 6mega (w).
Fonte: Sikka, Vohra e Chidambaram (1982 apud GUIZA, 2015) b) Cisalhamento alternado
no sistema {112} a” <I11> a’, necessario para ter um colapso de dois planos cristalinos
(111) o’da martensita. Fonte: Tewari et al. 2000 apud GUIZA, 2015.

Conforme Tewari et al (2000), estes fatores diferenciam a transformacéo
da fase w dos mecanismos de nucleacéo e crescimento, devido ao nlcleo formado
através destes Ultimos apresentar interfaces quimicamente definidas a partir dos

primeiros instantes da precipitagéo.
Estudando uma liga de Fe-Ni-Co-Mo envelhecida em 414° C por 15,8

horas, Sha et al (1993) observaram uma fracdo volumétrica da fase w
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significativamente maior a da fase . A composi¢do quimica analisada através de
medidas em sonda atdbmica foi descrita como sendo da fase w Fei12+4 Nis7+6 CO1+1
Moa4oz5, € 0 nlcleo da fase W Feasss Nizo:3 COs:1 M0agss. A estequiometria da fase w
ficou proxima ao valor ideal indicado A2B, onde A pode ser Fe, Ni ou Co e B é Mo
(SHA; CEREZO; SMITH, 1993).

2.4.2.2 Precipitados de média e alta temperatura

Na faixa de temperaturas de envelhecimento média e alta (450°C a 600°C),
ocorrem as etapas de recuperacdo da sub-estrutura, concentracdo de soluto nas
discordéncias, precipitacdo e crescimento de intermetalicos e a reversdo da
austenita (VASUDEVAN et al, 1990). Estas rea¢Ges ocorrem de forma mais
intensa do que nos envelhecimentos em baixa temperatura, devido ao maior
coeficiente de difusdo e mobilidade dos atomos em temperaturas mais altas. As
regides ricas nos solutos Niquel, Titanio e Molibdénio, sdo as primeiras zonas em
gue ocorre precipitacdo na martensita, através de difusdo destes elementos assistida
pelas discordancias. Na sequéncia, pelos mecanismos de nucleagio e crescimento,
formam-se rapidamente os precipitados intermetalicos NisTi, devido a maior
difusividade do Titanio em relacdo ao Molibdénio (VASUDEVAN et al, 1990;
VISWANATHAN et al, 1993; TEWARI et al., 2000;), sendo estes precipitados
estaveis termodinamicamente segundo simulages feitas por Moshka et al (2015).

Os precipitados principais relacionados ao envelhecimento em
temperaturas moderadas (média e alta) nos acos maraging classe C, sdo as fases
NisTi e NisMo com estequiometria (AsB) de estrutura cristalina hexagonal ou
ortorrébmbica, a fase FeMo (AB), a fase Laves Fe:Mo (A2B), a fase p Fe;Mo (A7B)
e FerMog (MAGNEE et al., 1974; VISWANATHAN et al, 1993; TEWARI et al.,
2000). Na tabela 5 apresenta os parametros de rede destes precipitados citados
anteriormente.

Os intermetalicos NisTi apresentam uma geometria de agulhas com bom
ajuste no reticulado da martensita, conforme ilustrado na figura 13 (VASUDEVAN
et al, 1990).

Particulas de NisTi com formas elipsoidais e interfaces quimicamente
definidas foram observadas por Tewari et al (2000) em amostras envelhecidas a
510 °C por 1 h (TEWARI et al., 2000). A relagdo de orientacdo com a matriz
martensitica observada por Viswanathan, Dey e Asundi (1993) em aco C350
também foi do tipo (0001) NisTi || {011} a' e <1120> NisTi || <111> ', com
particulas de NisTi em forma de agulhas de 2,5 nm de didmetro e 40 nm de
comprimento, apo6s envelhecimento em 510 °C por 3 h. Os pesquisadores
encontraram também nesta amostra precipitados esferoidais que foram indexados
como a fase de Laves FeoMo com relagéo de orientagdo com a matriz (0001) Fe.Mo
[l {011} ' e <1120> FezMo || <111>a'. Tavares et al. (2003), ao estudar um ago
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maraging C350, observaram uma relac¢éo de orientacdo do precipitado FeoMo com
a matriz como sendo (0001) Fe;Mo || (100) a' e [2110] FeoMo || [100] «'
(TAVARES et al., 2003).

Tabela 07 — Fases oriundas de envelhecimento a temperaturas intermediarias com suas
respectivas estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede. Fonte: *Viswanathan
et al (1993); **Tewari et al. (2000).
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Figura 13 — Diferencas entre 0s espagamentos interatdmicos: a) martensita, b) Ni3Ti.
Fonte: Vasudevan et al (1990 apud GUIZA, 2015).
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Nos estudos de Magnné et al (1974) foram observados precipitados de
NisMo em forma de laminas com 25 A de largura e 500 A de comprimento na
maxima condicao de dureza, com relagéo de orientacdo do precipitado ortorrémbico
NisMo e a matriz martensitica descrita como (010) NisMo |l {011} a' e <100>
NisMo || <111> «'. Na figura 14 sdo apresentadas esquematicamente (a) 0s
desajustes atdmicos causados ao longo do eixo do precipitado NisMo na matriz
martensitica, variando de expansdo de 1,86% a compressdo 5,35% dependo do
plano atdmico observado, e (b) distorcdo no plano (001) da matriz martensita.

||
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Figura 14 — Diagrama mostrando (a) tensdes provocadas pelo desajuste atdmico do
precipitado de NisMo, e (b) distorcbes causadas pelo precipitado NisMo na matriz
martensitica. Fonte: Shimizu e Okamoto, 1971 apud ASM HANDBOOK, 1991 (Adaptado)

Estes precipitados demonstraram ser metaestaveis em envelhecimento
realizado a 480° C durante varias horas, sendo que em altas temperaturas e/ou
tempos excessivos este precipitado foi substituido por outros como Fe:Mo, de
estrutura hexagonal, ou FeMo, de estrutura tetragonal. Ao se formar o precipitado
NisTi ocorre uma redistribuicdo dos elementos de liga na matriz, o que resulta na
formacdo do novo intermetalico 1 e das fases de Laves, relacionadas com os
sistemas binarios Fe-Mo e Ni-Mo (SHA et al, 1993). Como os precipitados da fase
U tem alta estabilidade termodindmica, o Molibdénio fica ligado neles, enquanto
gue o Niquel é liberado de alguns tipos de intermetalicos para a matriz, dando como
resultado o aumento da concentragcdo deste elemento em determinadas regides, o
gue torna essas regibes (de acordo com o percentual de Niquel) sitios potenciais
para a reversao da martensita em austenita (SHA et al, 1993).

Vasudevan et al (1990), em experimentos realizados em a¢o maraging
C250 envelhecido por 3 h a 482 °C, encontraram precipitados NisTi com geometria
de agulha, com didmetro de 5 nm e comprimento de 22 nm, com as mesmas relaces
de orientacdo observadas por Viswanathan, Dey e Asundi (1993) em aco C350.
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Neste estudo, a fase Laves (Fe2Mo) com morfologia esferoidal foi observada no ago
C250 para tratamentos térmicos com tempos maiores que 3 h.

Particulas da fase Fe-Mo com forma esferoidal foram encontradas em
estudos realizados por Moshka et al (2015) em envelhecimentos por até 1200 h,
assim como particulas de NisTi por tempos superiores a 20 min a 510 °C.

Sha et al (1993) descreveram a formagcdao de precipitados intermetalicos no
aco C300 durante o envelhecimento a temperatura de 510 °C. Segundo esses
autores, primeiramente ocorre a nucleacdo de NisTi, com morfologia esferoidal e
alta coeréncia com a matriz, depois crescendo com morfologia de barras, de modo
que o Titdnio migra rapidamente para os precipitados devido a sua alta difusividade,
enquanto que os atomos de Molibdénio difundem mais lentamente. A difusdo e
enriquecimento de Molibdénio vai favorecer a formagao de fase u com morfologia
esferoidal, nas vizinhancas dos precipitados NisTi. Devido a esta migracdo e
redistribuicdo de elementos quimicos para manter a estequiometria, o Niquel estara
disponivel em quantidade suficiente para promover a formag&o de austenita reversa
em estagios avancados de envelhecimento (SHA et al, 1993).

Jagle, Raabe e Humbeeck, (2014) estudaram amostras de aco maraging
(C300) produzidas por FSL e submetidas a tratamento térmico a 480 °C por 5 h.
Eles observaram trés tipos diferentes de precipitados, sendo estes de
(Fe,Ni,Co)3(Ti,Mo), (Fe,Ni,Co)3(Mo,Ti), e (Fe,Ni,Co)7Mos. As respectivas
composi¢fes quimicas sdo apresentadas na tabela 08 obtidas através da
caracterizacdo com tomografia com sonda atdmica (APT - atom probe tomography)
gue é uma técnica bem adaptada para os estudos de precipitados em materiais
metélicos (MARQUIS e HYDE, 2010; GAULT et al, 2012). Trés tipos diferentes
de precipitados foram observados (JAGLE et al, 2014):

(i)  Ni-Ti (com ligeiro enriquecimento em Mo) em maior densidade, com
formas quase equiaxiais com 2 a 7 nm de diametro;

(i)  Ni-Mo (com ligeiro enriquecimento em Ti) em menor nimero, com
forma alongada de placas que formam uma rede interligada, alongados
e orientados ao longo de orientagdes favoraveis;

(iif) Mo (com ligeiro empobrecimento de Ni) equiaxiais, em menor nimero,
tipicamente de 5a 11 nm.

As imagens da figura 15 ilustram as concentragdes dos solutos nos
precipitados, avaliadas em uma amostra de 10 nm de espessura, através de um mapa
de APT, (JAGLE et al, 2014). Na figura 16 ¢ apresentado um mapa de distribuigéo
dos elementos Ti e Mo, gerado a partir dos dados do APT, tal como os apresentados
na figura 15 para cada elemento individual.



63

Tabela 08 — Composig¢des quimicas do A¢o Maraging obtido por FSL, analisadas por APT,
e dos precipitados observados na amostra envelhecida. Fonte: Jagle et al (2014).

Fe Ni Co Mo Ti Precipitate phase
Nominal 619-716 16.7-18.7 83-93 27-3.1 0.7-10
APT - total 683 18.1 90 34 12
Precipitate type (i) 12 60 4 6 18 (Fe,Ni,Co)y(Ti, Mo}
Precipitate type (ii) 2 52 5 16 5 (Fe,Ni,Co)s(Mo,Ti)
Precipitate type (iii) ky) 17 4 k] 0 (Fe,Ni,Co)Mog
Precipitate type (iii) Thermocale 35 15 5 45 0 (Fe,Ni,Co);Mog

Ti Al
Figura 15 — Concentragdes dos principais atomos de soluto nos precipitados formados em
um ago maraging envelhecido, avaliadas através de APT em uma amostra de 10 nm de
espessura. Fonte: Jagle et al (2014).

Mo>25%

Ti>Mo
Mo>10%

20 nm

> .a

L
Figura 16 — Geometria dos precipitados gerada a partir das informagdes obtidas por APT nas
fatias analisadas (conforme mostrado na figura 15). Fonte: Jagle et al (2014)
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Existe uma elevada densidade de precipitados ricos em Ti do tipo (i) na
matriz. Eles apresentam formas quase equiaxiais, com 2 a 7 nm de didmetro. Os
precipitados ricos em Mo do tipo (ii) estdo em menor quantidade, e apresentam o
formato de placas alongadas. Através deste volume analisado em fatias, 0s
pesquisadores Jagle et al (2014) observaram que os precipitados formam uma rede
interligada e que eles estdo orientados ao longo de certas direcdes preferenciais. Os
precipitados do tipo (iii) se apresentaram em menor quantidade e tem a forma
equiaxial, tipicamente com 5-11 nm de didmetro, e estdo localizados nas fronteiras
dos precipitados em rede tipo (ii), indicando que o primeiro pode ter servido como
sitio para o ultimo.

Nestas fases tipo i e ii, os &tomos de Niquel podem ser parcialmente
substituidos por atomos de Ferro e Cobalto, enquanto atomos de Titanio podem ser
substituidos por Aluminio e Molibdénio (JAGLE et al, 2014). Precipitados de uma
fase rica em Mo, tém sido identificados como sendo Fe;Mo em alguns trabalhos
gue empregaram a microscopia eletronica de transmissdo (VASUDEVAN et al,
1990; LECOMTE et al, 1985; VISWANATHAN et al, 1993). No entanto, em
estudos aprofundados que empregaram tomografia de sonda atomica (APT) foi
determinado que esta fase é do tipo FesMos (SHA et al, 1992; RAO, 2006).
Também para esta fase, a substituicdo parcial de 4tomos nas duas sub-redes é
possivel.

2.4.3 Austenita Reversa durante envelhecimento

Caso o tratamento térmico de envelhecimento seja realizado por
temperatura e/ou tempo excessivo, ocorre 0 fendmeno conhecido como “sobre-
envelhecimento” (em inglés, overaging) que consiste no coalescimento e/ou
dissolucédo dos precipitados que traz, como consequéncia, alteragcdes nos teores dos
elementos de liga formadores de precipitados na matriz. Se, como resultado, houver
um aumento local suficiente do teor de Niquel em solucéo solida na matriz, havera
condi¢des favoraveis para transformacdo da martensita em austenita, e a
estabilizacdo desta Gltima fase, mesmo em temperatura ambiente. Esta austenita,
chamada por alguns pesquisadores de “austenita revertida ou reversa”, gerando uma
reducéo da resisténcia mecénica e aumento da ductilidade, em comparagdo com a
liga envelhecida sem a presenca da austenita (AYUB et al., 1985).

Durante o processo de envelhecimento ocorre segregacdo através da
difusdo de atomos de Niquel pelos contornos de grdo da austenita prévia e pelos
contornos da martensita, o que favorece a formagdo de precipitados (aging) nos
primeiros “estigios”, e posteriormente a rea¢do de reversdo da austenita
(overaging).

Li e Yin (1995) observaram a formag&o simultanea de austenita reversa e
precipitados Fe;Mo, sugerindo que a dissolucdo dos precipitados Niz(Ti, Mo)
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contribui  diretamente para a formacdo da austenita reversa através do
enriquecimento em Niquel de certas regides e auxilia a formacgdo de precipitados
FeoMo. Li e Yin (1995) apresentaram esta reacdo de forma simplificada como:
Nis(Ti, Mo) — Fe;Mo + y (rica em Ni). Li e Yin (1995) analisaram (através de
microandlise por espectroscopia por dispersdo de energia, EDS) a composicdo
guimica da austenita reversa presente em um ag¢o maraging C350 submetido a
envelhecimento em trés temperaturas diferentes. Encontraram maiores teores de
Niguel na austenita formada em menores temperaturas de tratamento (tabela 09).
Sha et al (1993) analisaram, através de microscopio de campo idnico, a
composicdo quimica da austenita reversa formada a 510 °C em funcéao do tempo de
envelhecimento para um ag¢o maraging C300. Encontraram maiores teores de
Niquel, Titanio e Cobalto para tempos menores de envelhecimento (tabela 10).

Tabela 09 — Composicdo quimica (% em peso) da austenita reversa formada no aco C350
em diferentes temperaturas de envelhecimento. Fonte: Li e Yin (1995 apud PARDAL,
2012).

Temperatura de

. Fe Ni Co | Mo | Ti
Envelhecimento

500 °C 51,18 | 39,24 | 3,32 | 3,66 | 2,6
570°C 57,74 | 32,16 | 5,12 | 3,02 | 1,82
640 °C 62,7 | 24,2119,23 12,42 |1,44

Tabela 10 — Composi¢do quimica (% em peso) da austenita reversa formada durante o
envelhecimento de um ago C300 a 510 °C. Fonte: Sha et al (1993).

Tempo de

F Ni M Ti
Envelhecimento € : Co ° !

4 h 38,3 49 6,3 | 3,2 | 2,7
8h 54 373 | 51129]04
12 h 53,5392 |35]|27|03

Pesquisadores encontraram através de experimentos de envelhecimento em
temperaturas e tempos variados, diferentes morfologias da austenita reversa, como
em placas, ripas, globular, Widmanstatten e em fitas, sendo algumas destas
apresentadas a seguir. A identificacdo e compreensdo de como ocorre a nucleagéo,
crescimento e coalescimento dos precipitados, assim como a reversdo da austenita,
tem recebido grande atencdo de pesquisas e desenvolvimentos devido a sua
importancia para a otimizacdo das propriedades mecéanicas nos a¢os maraging
(TEWARI et al., 2000).
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Como resultado da migracdo do Niquel para certas zonas durante o
envelhecimento, a austenita nucleia em forma de ripas, nos contornos das ripas da
martensita e nos contornos de grdo da austenita prévia (isto é, aquela austenita
existente a altas temperaturas antes do resfriamento e transformagdo martensitica).
As ripas da martensita possuem uma alta densidade de discordancias, o que auxilia
no aumento da concentracdo de Niquel e, consequentemente, diminui as
temperaturas de transformacao da austenita, favorecendo a reversdo da martensita
em austenita. Esta austenita em forma de ripas apresenta uma alta densidade de
discordancias, devido a deformacéo e acomodacao da fase durante a transformacao
(HE et al, 2005).

Devido a grande quantidade de defeitos de empilhamento na austenita em
ripas, através de cisalhamento facilitado pela temperatura, acontecerd uma
recristalizacdo desta austenita, produzindo uma fase em forma de placas, chamada
também de austenita recristalizada por alguns pesquisadores (VISWANATHAN et
al, 1993). Segundo Shiang e Wayman (1988), esta morfologia de placas s6 foi
observada em temperaturas maiores do que 500 °C, devido a necessidade de haver
energia suficiente para acontecer o processo de recristalizacéo.

Com o coalescimento dos precipitados de NisTi, regides ricas em niquel
sdo geradas nas suas vizinhancas, de modo que a reducdo da temperatura de inicio
de transformacéo da austenita, pode fazer com que esta seja atingida em estagios de
overaging, formando nucleos de austenita globular, que podem crescer e adquirir a
forma de fitas (HE et al, 2005).

A dissolucéo dos precipitados de NisTi e NisMo, em estagios de overaging,
produz o enriquecimento da matriz em Niquel e Molibdénio, o que induz a
formag&o da austenita por cisalhamento nestes locais que atingiram a temperatura
de reversdo da austenita para esta data composicdo quimica. Em maclas presentes,
nestas austenitas podem nuclear e crescer em um dos planos da austenita de
Widmanstatten, que é composta de dois cristais de austenita (FAROOQUE, et al.,
1998).

Através de experimentos realizados por Li e Yin (1995) em um aco
maraging C350 (conformado mecanicamente) envelhecido a 430 °C por 64 h, foram
observados a presenca de austenita reversa. Entretanto, ao realizar o
envelhecimento a 500 °C por 8 h, foram observados nos contornos da martensita
tracos de austenita reversa com morfologia de ripas (lath-like) com 5.3 nm (53 A)
de largura e relagéo cristalogréfica entre a austenita e a martensita com paralelismo
entre os planos e dire¢des compactas, conforme as relagbes de Kurdjumov-Sachs
(KS). A partir deste estagio, em tempos de envelhecimentos maiores, observaram
gue a austenita em forma de ripas cresce com maior rapidez que os precipitados que
a rodeiam, e também evidenciaram emaranhados de discordancias no interior da
austenita, sugerindo ser produto da deformagdo invariante imposta pela
transformacéo de fase (LI; YIN, 1995).
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O aumento da temperatura de envelhecimento para 570 °C produziu um
aumento na velocidade de formacédo da austenita reversa nos contornos das ripas e
nos contornos de grdo da austenita prévia. Apos quatro horas de envelhecimento a
570 °C, Li e Yin (1995) encontraram austenita reversa com morfologia de placas
no interior da martensita, com relagdo cristalografica semelhante & encontrada nos
contornos da martensita.

O aco maraging C350 envelhecido a 640 °C apresenta fracdo volumétrica
da austenita maior e com morfologias diferenciadas, em comparacdo com a
austenita formada em temperaturas menores. Estudos realizados por Li e Yin
(1995) nesta faixa de temperaturas apresentaram austenita com morfologias
globular e Widmanstatten (VISWANATHAN et al, 1993; VISWANATHAN et al,
2005). A austenita de Widmanstatten apresentou relacdo de orientagdo com matriz
martensitica do tipo KS (LI e YIN, 1995).

Alguns pesquisadores em acos maraging sugerem que a austenita e a
martensita apresentam, além da relacdo do tipo Kurdjumov-Sachs (KS) (111)y ||
(110)a e [110]y Il [111] (LI & YIN, 1995), a relagdo de orientacdo de Nishyama-
Wassermann (NW) (111)y || (110)a e [110]y Il [100]a (VISWANATHAN et al,
2005; ATSMON e ROSEN, 1981; L1 e YIN, 1995).

A tabela 11 ilustra estas principais relagGes de orientagdes entre a austenita
e a martensita.

Tabela 11 - RelacOes de orientagdo entre a martensita e a austenita observadas por: Bain
(1924), KS=Kurdjumov-Sachs (1930), GT=Greninger-Troiano (1949), NW=Nishiyana-
Wassermann (1934, 1935) e Pitsch (1959).

Bain : (001),// (001),, and [110],// [100]s,

KS: (111),// (110), and [110], /[111]4

GT: (111),// (110),, (at 1°) and [12,17,51,/[17 ,17,7]a
NW: (111),// (110),, [110], // [001], [112 1,7/ [110],
Pitsch: (110),// (111)g , [001], // [110]g [110], // [112]4

Desde o descobrimento da martensita pelo metalirgico Adolf Martens
(1850-1914), que Ihe deu seu nome, extensos estudos vem sendo dedicados a
entender as transformacdes martensiticas e as relagdes de orientacdo desta fase com
a austenita nos acos. O primeiro trabalho publicado sobre o assunto foi o artigo
“The nature of martensite” por Edgar Bain em 1924. Inumeras correlagdes das
relacbes de orientagBes entre a austenita e a martensita foram propostas por
pesquisadores, sendo as principais aquelas a partir dos estudos e experimentos de
Kurdjumov-Sachs (1930) e Nishiyama-Wasserman (1934-1935) utilizando
difracdo de raios-X, Greninger-Troiano (GT) e Pitsch através de microscopia
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eletrénica de transmissdo na década de 50 e, mais recentemente, a partir de
medicOes de difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD) por Miyamoto et al
(2010).

Os principais efeitos do envelhecimento e super-envelhecimento (com a
reversdo da austenita), sobre as propriedades mecénicas sdo descritos no item a
seguir.

2.5 PROPRIEDADES MECANICAS

Experimentos e andlises realizados por Sha et al (1993) em um aco
maraging C300 conformado mecanicamente envelhecido a 510 °C, indicaram um
rapido aumento na dureza em pequenos tempos de tratamento térmico, com pico de
dureza apds 1 h de envelhecimento, sugerindo que nos primeiros estagios observa-
se um aumento significativo de dureza nos acos, que esté relacionado a nucleacéo
e crescimento dos precipitados. Este aumento de dureza seguiu na temperatura
estudada até aproximadamente 8 h de envelhecimento, onde um pico de dureza é
atingido devido ao balanco entre crescimento e o coalescimento destes precipitados.
A partir do pico de dureza, o coalescimento dos precipitados e formacdo da
austenita reversa produz uma queda na dureza e diminuigdo na resistencia
mecénica, acompanhado de um aumento na ductilidade e tenacidade.

Pardal (2005) analisou o envelhecimento de um ago maraging C300
(conformado mecénicamente) em diversas temperaturas, apresentando evolugéo da
dureza nas primeiras horas de envelhecimento, devido a rapida formagdo de
precipitados, conforme mostrado na figura 17. Neste estudo pode-se observar a
diminuicdo da resisténcia mecanica através da queda dos valores de dureza, com a
diminuicéo do percentual de martensita e consequentemente aumento do percentual
da austenita reversa, nos tratamentos com super-envelhecimento em temperaturas
altas de 560 °C a 650 °C, ou tempos demasiados de tratamento térmico, conforme
ilustrado na figura 17(b). Pardal (2005) através de medi¢des em difracéo de raios-
X, indicou um percentual de 40 % de austenita reversa na amostra envelhecida a
600 °C durante 5 h, justificando as diminuic¢des de resisténcia mecéanica em funcéo
da transformacao da martensita para austenita no super-envelhecimento.

Sha et al (1993) também observaram a perda de resisténcia nestes acos,
apos longos periodos de envelhecimento, associada principalmente com a reverséo
da austenita.
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Figura 17 — Variacdo da dureza do a¢o maraging 300 conformado mecanicamente em fungéo
do tempo de envelhecimento, para véarias temperaturas de tratamento (440, 480, 510, 560,
600 e 650 °C). Fonte: Pardal (2005)

A empresa Concept Laser (2011), fabricante de equipamentos para
manufatura através de FSL, indica as propriedades do aco maraging C300 obtido
por FSL no estado como-fabricado e em duas condi¢des de envelhecimento
sugeridas (envelhecimento a 490 e 540 °C entre 6 a 10 h,), conforme indicado na
tabela 12. Por exemplo, o material apresenta na condi¢cdo como-fabricado uma
resisténcia a tracdo de 1.100 MPa e alongamento total até a ruptura de 4 %, e apos
o envelhecimento a 490 °C a resisténcia a tracdo aumenta para 1.900 MPa e o
alongamento diminui para 2 %.
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A empresa EOS Manufaturing Solutions apresenta as propriedades do aco
maraging C300 fabricado por fusdo seletiva a laser com 400 W de poténcia, no
estado como-fabricado e ap6s o envelhecimento (ha temperatura sugerida de 490
°C), conforme mostra a tabela 13. Os valores encontrados pela EOS no material
como fabricado, sdo muito semelhantes aos encontrados em estudo por Zluhan et
al (2015) no plano XY, indicados na tabela 02. Observa-se nesta tabela 13, que ao
envelhecer o material a 490 °C entre 6 h, a resisténcia a tragdo aumenta de 1200
para 2050 MPa, mas a energia absorvida no impacto Charpy diminui de 45 para 11
J, ilustrando o ganho de resisténcia mecéanica e consequentemente a perda de
tenacidade e ductilidade do material.

Tabela 12 - Propriedades mecénicas do aco maraging 300 produzido por FSL no estado
como-fabricado e ap6s envelhecimento. Fonte: Concept Laser (2011)

Condicdo Concept Resisténcia a Hlleet Alongamento | Dureza
° Tragdo (Mpa) Escoamento (%) (HRC)
C Tempo (Mpa)
Como- fabricado FSL 1.100 950 4 35-40
Envelhecido
1.900 1.800 2+3 52 -54
490 ‘ 6al0h
Envelhecido
1.650 1.550 2+3 48
540 ‘ 6al0h

Tabela 13 - Propriedades mecanicas do maraging 300 produzido por FSL no estado como-
fabricado e ap6s envelhecimento. Fonte: EOS Manufaturing and solutions (2016)

Condigcdo EOS | Resisténcia | Limite de Médulo de | Alonga Impacto
s - . . Dureza
. aTragdo | Escoamento | Elasticidade | mento (HRC) Charpy
C | Tempo | (Mpa) (Mpa) (Gpa) (%) v)

Como- fabricado

FSL (Plano XY)

1.200 +100 | 1.100 +100 150 + 25 12+4 | 33-37 | 45+10

Envelhecido

2.050 £100 | 1.990+ 100 160 £ 20 4+2 |50-56| 114

490 6h

Anélises realizadas por Campanelli et al (2010) em ago maraging 300
fabricado em FSL em 100 W de poténcia e 180 mm/s de velocidade de varredura,
apontaram uma dureza de 34 HRC para a liga no estado como fabricado, sugerindo
uma dureza méxima de 50 HRC para pecas envelhecidas a 490 °C durante 6 h. Estes
corpos de prova foram avaliados através de ensaio de tracdo, apresentando 2.097
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MPa na liga envelhecida e 1.085 MPa nas amostras no estado como-fabricadas por
FSL.

Estudos realizados por Kempen et al (2011) em amostras de a¢o maraging
C300, produzidas através de FSL (com laser de Nd:YAG com comprimento de
1,064 nm, 100 W de potencia, velocidade de varredura de 150 mm/s e camadas de
fabricacdo de 30 um de espessura), também ilustram os ganhos de dureza do
material fabricado por FSL ao ser submetido a tratamentos térmicos em
temperaturas e tempos de envelhecimento diferentes. A figura 18 apresenta 0s
resultados encontrados pelos pesquisadores ao envelhecer a temperaturas de 460,
480, 490 e 500 °C por diferentes tempos. Um comparativo dos ganhos de 45 %
dureza € ilustrado: o a¢o no estado como-fabricado apresenta dureza de 40 HRC,
chegando até 58 HRC com tratamento de envelhecimento a 460 °C por 8 h
(KEMPEN et al., 2011).
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Figura 18 — Variacdo de dureza em funcdo do tempo e temperatura de envelhecimento.
Fonte: Kempen et al (2011).

Kempen et al (2011) encontraram aumentos na resisténcia a tracdo de até
72 %, partindo de 1.290 MPa no estado como-fabricado por FSL para 2.216 MPa
no estado envelhecido a 480 °C durante 5 h. Por outro lado, a ductilidade diminuiu:
o alongamento reduziu de 13 % no estado como-fabricado para 1,6 % apds o
tratamento térmico. Com o envelhecimento da liga observaram um aumento de
aproximadamente 87 % no modulo de Young, similar aos estudos apresentados por
Gerlich et al (1990) em material forjado. Os pesquisadores compararam esses
valores encontrados no material processado por FSL com o de agos maraging C300
forjados (no estado solubilizado e envelhecido), conforme ilustrado na tabela 14
(KEMPEN et al, 2011). Nestas amostras produzidas por FSL e envelhecidas
indicadas na tabela 14, Kempen et al (2011) quantificaram as fracfes volumétricas
das fases mediante difracdo de raios-X e refinamento pelo método de Rietveld,
apresentado 5,8 % de austenita no material no estado como-fabricado e 9,4 % na
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amostra envelhecida a 480 °C durante 5 h. Os difratogramas dos picos medidos
nestas amostras sdo ilustrados na figura 19.

Ensaios de impacto realizados por Kempen et al (2011) em amostras de
acos maraging 300 fabricadas por FSL com densidade de 99,3 %, apresentaram
valores de aproximadamente 40 J para o material no estado como-fabricado e 5 J
para o material envelhecido a 490 °C durante 5 h (KEMPEN et al, 2011).
Analisando as superficies de fratura dos corpos de provas ensaiados, Kempel et al
(2011) visualizaram uma fratura ductil com formag&o de dimples na amostra como-
fabricada, conforme figura 20(a) e na amostra envelhecida uma fratura fragil do
tipo transgranular, como na figura 20(b) e intergranular com praticamente nenhuma
deformacéo plastica antes da ruptura (KEMPEN et al., 2011).

Tabela 14 - Propriedades Mecanicas de Maraging 300 produzido por FSL. Fonte: Kempen
et al (2011)

- Resisténciaa | Escoamento | Alongamento
Amostra Condicdo Tracdo (MPa) | Rp0,2(MPa) (%) HRC
Fabricada FSL 1.290+114 1.214+99 13,3+1,9 39,9+0,1
FSL+ Envelhecimento
22177 1. +32 1,6+0,2 +0,1
(5h, 480 °C) 3 998 +3 ,6£0,26 58 +0,
Forjado 1.000- 1170 760 + 895 6a 15 35
Forjado + Envelhecido 1.951-2041 1.910- 2020 11 54
12 bce
1+ FSL + envelhecimento a 480° C
— FSL
208
=
£ 06 -
3
0 - .
40 50 60 70 80
2Theta (%)

Figure 19 — Difratograma de raios-X no estado como-fabricado SLM (vermelho), e

envelhecido a 5 h em 480°C (azul). Fonte: Kempen et al (2011).
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Figura 20 — (a) Ambstra fabricada com forrﬁagéo de dimples e fratura dctil. (b) Amostra
envelhecida com fratura fragil do tipo inter e transgranular. Fonte: Kempen et al (2011)

De forma geral os principais fatores que podem afetar a tenacidade de um
material sdo o ambiente de operagdo (temperatura e/ou agentes corrosivos), a
velocidade e tipo de carregamento (estado de tensdes), geométrico relacionado a
espessura e entalhes, e do material, envolvendo composi¢do quimica e
microestrutura. O ensaio de impacto Charpy tende a avaliar os materiais em
condicdes extremas de alta velocidade de carregamento, com efeito de um entalhe
na amostra.

A tabela 15 ilustra os resultados de tenacidade ao impacto Charpy (em
corpos de prova de tamanho reduzido), para 0 aco maraging 350 conformado
mecanicamente, obtidas por Tavares et al (2004). Neste estudo realizado em
diferentes condicOes de tratamento térmico, os maiores valores de tenacidade
observados foram aqueles para amostra envelhecidas em temperaturas maiores,
devido ao maior percentual de austenita reversa na amostra.

Tabela 15 — Energia absorvida ao Impacto (Charpy em amostra reduzidas) com Maraging
300 (forjado) em diferentes condigdes. Fonte: Tavares et al (2004)

Condigdo Energia Absorvida (J)
Solubilizada 29
Envelhecidaa440°C/1h 6
Envelhecidaa 500°C/1h 5
Envelhecidaa560°C/1h 7
Envelhecidaa 650°C/1h 40
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3 METODOLOGIA

Neste capitulo serdo apresentados, em primeira instancia, as caracteristicas
e propriedades da matéria prima utilizada nos ensaios e o equipamento em que foi
realizada a confecgdo das amostras por FSL.

Na sequéncia serdo apresentados os parametros de fabricagdo de amostras
por FSL, que ja foram otimizados em trabalho anterior (ZLUHAN et al 2015), com
a finalidade de conseguir um material com minima porosidade. Depois sera
mostrada a forma de confeccdo das amostras para ensaios e analises (medi¢do de
dureza, ensaios mecanicos de tracdo e Charpy, analises da microestrutura).

Posteriormente serdo descritas as etapas dos ensaios, que comecaram pelo
levantamento das curvas de envelhecimento (dureza versus tempo) para varias
temperaturas de tratamento térmico. Ensaios de tragdo, para determinar resisténcia
e ductilidade. Ensaios Charpy, para estimar a tenacidade.

Por dltimo, serdo descritas as andlises realizadas por microscopia
eletrénica de varredura com emissdo de campo (FESEM), difracdo de elétrons
retroespalhados (EBSD) e difracdo de raios-X, no que diz respeito aos aspectos
microestruturais a serem analisados e em quais amostras foram realizadas as
analises.

3.1. MATERIA PRIMA E SUA CARACTERIZACAO

A matéria prima utilizada para fabricacdo das amostras em FSL foi o p6
metalico atomizado da liga Maraging 300 (DIN 1.2709), adquirida da empresa
Concept Laser, a qual é o fabricante do equipamento de FSL utilizado neste
trabalho.

O processo de fabricacdo utilizado para transformar em pé a liga metalica
no estado liquido em particulado esférico € a atomizacdo gasosa, sendo neste caso
utilizado o gés Nitrogénio (N). Esta matéria prima tem a denominagdo de CL50WS
pelo fabricante e deve apresentar especificacdo de tamanho médio de particula de
aproximadamente 20 um, devendo atender uma curva Gaussiana entre 10 a 45 um
(-325 mesh), com boa 6tima circularidade préxima do esférico e com baixa
rugosidade. “Estas caracteristicas das particulas sdo de extrema importincia para
obtencdo de camadas uniformes e compactas com consequente amostras com
baixos percentuais de porosidade, conforme descrito na revisdo de literatura no
topico de FSL.

As medidas do p6 foram obtidos através de um analisador de imagens
dinamico (“Particle Insight”), que permite medir em tempo real o tamanho, forma
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e circularidade das particulas na faixa de tamanhos entre 3 um a 300 um com alta
resolucgdo.

A composicdo quimica da liga encontrada no catéalogo do fornecedor é
apresentada na tabela 04. Neste estudo a composicdo quimica foi avaliada
diretamente na amostra fabricada via FSL através da técnica de espectroscopia de
emissdo Optica, em equipamento modelo Foundry Master Pro — do fabricante
Oxford.

3.2 EQUIPAMENTO DE FUSAO SELETIVA A LASER

As amostras foram fabricadas em equipamento de FSL modelo M2 Laser
Cusing da marca Concept Laser pertencente ao grupo alemdao HOFMANN
Innovation Group GmbH, com laser de poténcia méxima de 400 W, didmetro de
foco do feixe de 50 a 200 um. A tabela 16 apresenta algumas caracteristicas do
equipamento.

Tabela 16 - Caracteristicas da Maquina de FSL modelo M2 Cusing — Concept Laser. Fonte:
Concept Laser (2011).

Especificactes Unidade M2 Cusing
Dimensdes max. De fabricagao (x,y,z) mm 250 x 250 x 280
Espessura da camada pum 20-80
Volume de produgéo cmé/h 2-20
Laser -- Fibra, 400W
Velocidade max. de escaneamento m/s 7
Diametro do foco pum 50 - 200
Dimensdes da maquina (LXCxA) nm3 2.440 x 1.630 x 2.354
Peso da maquina Kg 2.000

3.2.1 Parametros e estratégia de fabricacio

Devido as pequenas dimensdes dos corpos de prova, utilizou-se a estratégia
de fabricacdo linear X / planar Y continua, com orientacdo dos filetes de modo
“rotativo”, isto &, com orientagdo perpendicular & camada inferior. Para pegas com
espessuras e dimensfes maiores, geralmente utiliza-se a estratégia de dividir a area
de fabricacdo em tabuleiros, conseguindo uma maior homogeneidade da
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temperatura, com melhor distribui¢do de calor durante a fabricacdo e resfriamento,
objetivando menores gradientes térmicos, que produzam menores tensdes residuais
e distor¢des na peca final.

O plano paralelo a placa corresponde ao plano XY (horizontal), sendo o
eixo X a direcdo longitudinal do equipamento (equipamento é mais comprido do
que largo) e Y a diregdo transversal. Assim sendo, objetivou-se fabricar os corpos
de prova no sentido longitudinal X, e o entalhe dos corpos de prova para 0 ensaio
de impacto Charpy realizados na direcdo Y. O eixo Z, corresponde ao eixo vertical,
sendo a 90° do plano XY, onde a cada camada de fabricacdo é sobreposta para
formar a espessura das amostras.

De modo a conseguir produzir um nimero maior de corpos de prova em uma
placa de fabricag&o, realizou-se uma pequena rotagdo no eixo X, desviando também
dos espacos para fixagcdo da mesma mediante parafusos (indicado em vermelho na
figura 21) respeitando uma distancia suficiente para evitar que ao fabricar as
amostras, fossem reaquecidos estes por aqueles sendo fabricados. Neste presente
estudo foram fabricadas amostras a 0° (zero graus) em relacéo a placa de fabricacéo,
para confeccdo de corpos de prova de tracdo e impacto Charpy.

As amostras foram fabricadas com sobre metal de 2 mm da medida final
desejada em todas as regiGes, exceto o0 sobre metal de 5 mm na base, para evitar que
a composicdo quimica do aco maraging seja alterada pela difusdo de elementos
quimicos provindos da placa de fabricacdo (Ago P20). A placa de fabricacéo, que é
0 substrato para fabricagdo das amostras é mostrada na imagens da figura 21 na cor
amarela. A disposicdo das amostras na placa de fabricacdo em 0°, é ilustrado (a) na
cor cinza os corpos de prova destinados ao ensaio de tracdo, e (b) os corpos de
prova para ensaio de impacto.

Figura 21 — lustragdo da disposi¢do dos corpos de prova na placa de FSL. a) Corpos de
prova de tragdo; b) Corpos de prova de impacto.



77

3.3 SIMULAGAO DE TRANSFORMAGAO DE FASE

As condices em que os tratamentos térmicos (envelhecimento e
solubilizacao), foram definidas com base em dados da literatura disponiveis para
acos maraging e em simulag@es feitas utilizando o software de simula¢do JMatPro.

Tendo como informacdo a composicdo quimica do ago a ser processado,
foi construido o diagrama de fases multicomponente mostrado na figura 22, a qual
se pode observar as temperaturas de transformacéo de fase desta liga.

Uma vantagem do uso do software, é que consegue prever o efeito
austenitizante de outros elementos, como por exemplo, o feito do cobalto,
diferentemente do diagrama de equilibrio Fe-Ni (figura 7). Outra vantagem é que o
JMatPro considera o efeito dos elementos de liga sobre o campo de estabilidade
das fases.

A figura 22 mostra um diagrama de fases multicomponentes da liga
estudada, que foi obtido utilizando o software JMatPro, indicando que segundo o
diagrama, no aquecimento a partir de 200 °C, a austenitizacdo das varias fases
presentes, se inicia em torno de 450 °C e se completa em 780 °C aproximadamente.
Diferente ao que ocorre em uma liga binaria Fe-18Ni em que a austenitizacao se
completa a aproximadamente 615° C como mostra a figura 6. Em fungéo disso, se
justifica usar uma temperatura de solubilizacdo de mais de 800 °C.

No capitulo de revisdo de literatura, no item 2.3.1 sobre solubilizacéo e
tempera, observou-se a influéncia da temperatura de solubiliza¢do nas propriedades
mecanicas. Devido a estabilidade dos precipitados que se deseja dissolver, assim
como uma boa homogeneiza¢do da composicdo quimica, sem o crescimento de
grdos, obtendo melhores resultados de resisténcia mecéanica posteriores
envelhecimento, a temperatura de solubilizacdes em aproximadamente 817 °C, é
adequada, como ilustrado na figura 9.

Calculos do JMatPro indicaram que as principais fases formadas sao fases
do tipo “Laves” e carbonetos do tipo MsC, M2(C, N), M+Cs (intermetalicos que
foram mencionados na revisao sobre precipitado de baixa e alta temperatura).

Os tamanhos dos intermetélicos variam de 10 nm a 200 nm para um tempo
de 4 horas e temperaturas variando entre 440 °C a 600 °C. Notou-se que a ordem
de grandeza dos tamanhos de precipitados esta de acordo com a literatura.

A imagens da figura 23 ilustram as simula¢des obtidas para as temperaturas
de envelhecimento de (a) 440 °C, (b) 480 °C, (c) 510 °C e (d) 600 °C. Vale ressaltar
que os calculos levam em consideracdo condi¢des muito préximas do equilibrio, o
que usualmente na prética, as transformacdes de fase ndo acontegam conforme os
tempos iguais estipulados pelo software, podendo ter uma pequena variagao.
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Figura 22 — a) Diagrama de fases multicomponentes da liga Maraging C300 obtido através
do software JMatPro. b) Visualizacdo da faixa de temperatura de 200 a 800 °C, com fases
presentes em baixo percentual (até 12%). Fonte: Autor.
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Figura 23 — Curvas de precipitacdo da liga Maraging C300 obtidas através do software
JMatPro para as temperaturas de envelhecimento de (a) 440° C, (b) 480° C, (c) 510° C e (d)
600 °C. Fonte: Autor.

3.4 TRATAMENTO TERMICO

As amostras foram tratadas termicamente em forno tipo Mufla, do fabricante
JUNG® Modelo LF00612, com certificado de calibracdo J006269/2016 (cdd.
QUI004 com validade até fevereiro de 2018), indicando uma incerteza de medicéo
de 1,8° C, e variagdo de temperatura de + 3° C da temperatura programada.

As amostras foram tratadas termicamente sem atmosfera protetora, pois em
decorréncia de testes anteriores foi observado que a camada de oxidacéo produzida
durante o tratamento foi pequena neste material. Para a temperatura mais alta
utilizada sendo a solubilizagdo em 817 °C durante 1 h, a amostra apresentou camada
média de oxidacdo com aproximadamente 10 um de espessura. Logo, ao remover
0 sobre-metal de 2 mm de espessura pelo processo de usinagem, para a dimenséo
final desejada dos corpos de prova, consequentemente a camada alterada pela
reacdo com a atmosfera sera completamente removida.
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Os tratamentos térmicos foram realizados em duas etapas, sendo a primeira
etapa para levantar as curvas de envelhecimento (dureza versus tempo) para varias
temperaturas de tratamento de envelhecimento, foram realizados em CPs de
dimensdes pequenas, 10 x 10 x 3 mm, com as temperaturas de patamar e tempos de
tratamento mostrados na tabela 17. Além disso, um CP foi submetido a
solubilizacdo a uma temperatura de 817 °C por 1 h, com resfriamento ao ar.

Tabela 17 — Condigdes de tratamento térmico realizados na primeira etapa do estudo.

Temperatura (2C) Tempo (h)
440 1-2-5-8-10
480 05-1-2-5-10
510 0,5-1-2-5-10
600 0,25-0,3-0,5-1-10
817 1 (solubilizagdo)

Com base nas curvas de envelhecimento do material, levantadas com a
primeira etapa de tratamento, foram escolhidas para a segunda etapa de estudo dez
condi¢des de tratamento térmico mostradas na tabela 18, sendo o objetivo destas
condi¢des obter 3 corpos de prova para realizagdo dos ensaios de tracéo e 3 CPs de
impacto Charpy. Logo, foram produzidos 30 CPs para tracéo e 30 CPs para impacto.

Na tabela 18 é apresentada as condi¢Bes da segunda etapa, mostrando na
coluna da esquerda, a codificagdo dada aos CPs, na qual o primeiro nimero
corresponde a temperatura de tratamento de envelhecimento e o0 segundo ao tempo
de tratamento, em h. Quando o cddigo é precedido da letra “S”, significa que foi
realizada solubilizagdo antes do envelhecimento.

Objetivando conhecer as melhores combinacGes de propriedades mecénicas
de resisténcia a tracdo, limite de escoamento e ductilidade assim como ter
futuramente os menores custos com tratamentos térmicos utilizou-se tempos
méaximos de 10 horas para estes estudos, tomando como base 0s estudos em
maraging C300 conformado mecanicamente apresentados por Pardal (2005), assim
como experimentos de Campaneli (2010) e Kempen et al (2011) em materiais
fabricados via FSL e envelhecidos (apresentados na revisdo de literatura, no
capitulo de propriedades mecanicas) concluindo que para temperaturas
intermediarias os picos de dureza estdo abaixo de 10 h.
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Tabela 18 - Condicdes de tratamento térmico das amostras para ensaios de tracdo e
impacto Charpy (segunda etapa).

Amostra | 1emperatura | Tempo | Quantidade

(=€) (h) | de amostras
440_10 440 10 6
S440_10W 440 10 p
480_05 480 5 6
480_10 480 10 6
510_1 510 1 6
510_2 510 2 p
510_5 510 5 6
510_10 510 10 .
600_03 600 03 .
600_10 600 10 .

(1) Estas amostras foram submetidas a solubilizac&o antes do envelhecimento

3.4 AVALIACAO DAS PROPRIEDADES MECANICAS

Para avaliar as propriedades mecénicas do material em cada condicdo de
tratamento térmico foram utilizados nove (9) corpos de prova, sendo trés para
ensaio de tracdo, trés para ensaio de impacto e duas amostras para medi¢do de
microdureza.

As condicBes em que foram realizados 0s ensaios sdo apresentadas a seguir.

3.4.1 Ensaio de Microdureza

As curvas de dureza versus tempo de envelhecimento foram obtidas para
as amostras na condicdo como-fabricada e tratadas termicamente, utilizando um
Microdurémetro da marca Wilson® Instruments, modelo 402MVD - c6d. MEC
012, certificado de calibracdo do equipamento 19.146/15, com validade até outubro
de 2016, e as posteriores Medidas foram realizadas de acordo com a ABNT NBR
NM © 6507-1:2008 —

Em cada amostra foram realizadas cinco (5) medidas de dureza com carga
de 1 kgf, de modo que as diagonais da impressdo com aproximadamente 55 a 75
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pum, obtida em material com dureza entre 610 e 350 HV, fossem de magnitude
similar as dimensdes dos filetes de fabricacéo (que sdo de 55 mm).

Para medic¢Ges com carga de 1 kgf, o equipamento apresenta uma incerteza
de medicdo maxima de 2,94 %.

As medicdes em regides especificas dos filetes e das zonas termicamente
afetadas, foram realizadas com carga de 0,1 kgf. Com essa carga o equipamento
apresenta uma incerteza de medicdo de 4,73 % ao medir material com dureza de
220 HV e de 7.07 % ao medir durezas de 700 HV.

3.4.2 Ensaio de Tracao

Os corpos de prova para ensaio de tracdo foram confeccionados de acordo
com 0s requisitos da Norma ASTM -370 -15. A figura 24 ilustra as dimens6es do
corpo de prova de tracdo, o qual foi dotado de roscas nas cabecas, para evitar
durante o ensaio 0 escorregamento nas garras que poderia haver ao ensaiar este aco
de elevada resisténcia.

As amostras foram ensaiadas em temperatura ambiente na maquina universal
de ensaios marca INSTRON® modelo 5988, com capacidade maxima de carga de
400 kN, com certificado de calibra¢do 15101901DM/15102003DM, com validade
até outubro de 2016.

Através do ensaio de tracdo obtiveram-se os valores de limite de escoamento,
resisténcia a tracdo, alongamento total no momento da fratura, reducéo de area e
madulo de elasticidade. Assim, puderam ser comparadas a resisténcia e ductilidade
do material nas diversas condigdes de tratamento térmico.

_E':;T{,t;:ol _ \P _

G=250 mmz0.10
D=6.25 mm=0.12
R=5.00 mm
G=32.0 mm

Figura 24 — Dimensdes do corpo de prova de tracdo utilizado, conforme a norma ASTM-
370. Fonte: Norma ASTM -370 (2015).

3.4.3 Ensaio de Impacto (Charpy)

Os corpos de prova foram confeccionados por FSL com uma sobre-metal de
2 mm em relacéo as dimensdes finais mostradas na figura 25. Depois do tratamento
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térmico, estes foram usinados de modo a atender os requisitos das Normas ASTM
-370 -15 e ASTM E23 -12c.

Os entalhes dos corpos de prova foram realizados na direcdo perpendicular
ao plano da placa de fabricacdo, no sentido do eixo de fabricagdo Z. Os corpos de
prova foram usinados posteriormente a etapa de tratamento térmico, sendo
primeiramente fresados e retificados, com acabamento final de modo a atender as
tolerancias e especificagdes estipuladas pela norma ASTM E23. Em relacdo a
rugosidade na regido do entalhe, conforme dita norma deve ser <2 pum na regido do
entalhe, e <4 um nas superficie. A figura 25 mostra as principais medidas do corpo
de prova.

Os ensaios de impacto pelo método Charpy foram realizados em péndulo
universal tendo capacidade maxima de medir uma energia absorvida de 406 J. A
maquina utilizada para o ensaio de impacto é do fabricante INSTRON®, modelo
SI-1D3 - ¢6d. MEC 012 com certificado de calibragdo 19.146/15 com validade até
maio de 2017.

Figura 25 — Dimenséo do corpo de prova de Impacto conforme ASTM-370. Fonte: Norma
ASTM -370 (2015).

3.5 DIMENSIONAL E RUGOSIDADE DOS CORPOS DE PROVA

Os corpos de prova foram submetidos a inspecdo dimensional apds a
usinagem, para verificar se atendiam as normas referenciadas anteriormente. As
medidas foram realizadas utilizando estereomicoscépio modelo Discovery, do
fabricante Carl Zeiss, paquimetro digital Starrett® - c6d. MEC 015 com certificado
de calibracdo J005385/2016 (validade: fevereiro de 2017), projetor de perfil Taylor
Robson, e Microscopio Confocal a Laser, modelo LSM 700 do fabricante Carl
Zeiss.

Os entalhes dos corpos de prova foram avaliados em estereosmicroscépio
modelo Discovery D8 do fabricante Carl Zeis e comparados em projetor de perfil
modelo PJ A3000, Mitutoyo com resolucdo de 0,001 mm (Certificado de calibracéo
33311_1).
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Avaliou-se a rugosidade superficial das faces e laterais do corpo de prova
através de rugosimetro modelo Form Talysuf Serie i60, do fabricante Taylor
Hobson, com resolugéo de 0,25 um, com incerteza de medicdo maxima de 0,54 um.
A rugosidade dos entalhes dos corpos de prova de impacto foram avaliados também
em microscopia confocal a laser com equipamento modelo LSM 700, do fabricante
Carl Zeis com laser de comprimento de onda de 405 nm. As dimensdes da area Util
do corpo de prova de tragdo, e dimensfes gerais dos corpos de prova de impacto
foram avaliadas com paquimetro.

3.6 CARACTERIZACAO MICROESTRUTURAL

Dos corpos de prova que foram ensaiados ao impacto foram removidos das
extremidades, ap0s 0 ensaio, amostras para analise metalografica, com dimens@es
de 10 x 10 x 7 mm. Com objetivo de poder comparar as microestruturas das
amostras, a regido analisada sempre foi o centro da se¢do transversal do corpo de
prova de impacto.

As amostras foram cortadas em “cut-off” com disco abrasivo, embutidas a
guente em temperatura de 150° C (durante 5 min) com baquelite condutor a base de
carbono, com posterior preparacdo metalografica. O baquelite condutor foi
utilizado para poder garantir a conexdo elétrica entre a amostra e o suporte do
microscopio eletrdnico, no momento de aplicar este método de anélise.

A preparacdo metalografica foi realizada com lixas (grana 320 a 4000)
fixadas em discos rotativos com refrigeracéo a base de &gua, seguido de polimento
em politrizes giratérias com panos especiais para cada solu¢do. Como abrasivo para
polimento foi utilizado solucBes de diamante (de granulometria de 3 e 1 pum) para
as amostras a ser observadas ao microscopio optico. As amostras para medi¢des de
difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD) em microscopia eletrdnica de
varredura — FESEM, o polimento com solu¢Bes de diamante foi seguido de
polimento com solucdes de silica coloidal (0,2 um e Mastermet 2).

3.6.1 Microscopia Optica (MO)

As microestruturas dos corpos de prova foram analisadas no microscdpio
optico, com ampliagGes entre 50X e 1000X. O equipamento utilizado foi da marca
Zeiss®, modelo Axio Imager.M2m com aquisicdo de imagens através do software
Axio Vision SE64 V4.9.

A avaliagdo do percentual de poros presentes nas amostras realizada
através de processamento digital de imagens no proprio software, reproduzindo
método semelhante aos utilizados nas literaturas (ZHANG; DEMBINSKI;
CODDET, 2013; YASA; KRUTH, 2011; KEMPEN et al., 2011; YADROITSEV,
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2008). Esta quantificacdo é realizada através de uma binarizagdo da imagem
adquirida via microscopio com ampliacdo de 50X, onde a matriz metalica polida
reflete a luz apresentando a cor branca, e os poros ndo refletem a luz ficando na cor
preta. A ferramenta do software considera a cor branca como uma fase e a cor preta
como a segunda fase, onde consegue-se avaliar o percentual de poros presente como
0 percentual de area escura em relacdo a area total observada. Os parametros
utilizados para a fabricacéo de todos os corpos de prova por FSL foram os mesmos.
Assim sendo, para determinar a porosidade que em principio apresentariam todos
0s corpos de prova ensaiados, foi medida a porosidade em 3 corpos de prova e em
cada um destes, em 20 locais diferentes

3.6.2 Microscopia Eletrénica de Varredura por Emissao de Campo (FESEM)

Foi utilizado para caracterizar e para analisar a topografia das superficies
de fratura dos corpos de prova de impacto, assim como para analisar as
caracteristicas microestruturais em maiores ampliacfes que aquelas possiveis no
Microscopio 6ptico, um microscopio eletrénico de varredura por emissao de campo
(Field Emission Scanning Electron Microscopy - FESEM) modelo SUPRA 55VP
do fabricante Carl Zeiss®. Este equipamento, é também conhecido de MEV-FEG,
doravante serd chamado de FESEM, sendo que tais analises serdo descritas em mais
detalhe a seguir.

3.6.3 Microanalise através microscopia eletronica FESEM

Em regiGes de interesse, como inclusdes ndo metalicas, precipitados,
regides com microsegregacdes, foram analisadas através microanalise quimica com
detectores de Energia Dispersiva de Raios-X (EDS - Energy Dispersive
Spectroscopy) modelo Xflash 6/60 do fabricante Bruker® com software
QUANTAX acoplado ao sistema do FESEM. Para fins comparativos, adotou-se a
indicacdo na imagens, com as escalas e algumas magnitudes utilizadas para
aquisicao das imagens, sendo estas ampliagdes uma funcdo com o tamanho da tela
utilizada, ao qual nesta dimensdo de imagens apresentadas neste trabalho,
correspondem a uma ampliacdo menor devido a dimensdo das figuras, porém sera
referenciado nos textos as ampliacBes para facilitar a indicacdo de imagem e
comparago entre elas.

Com objetivo de determinar a textura cristalografica e conhecer as relacdes
de orientagdo da martensita com a austenita, foram realizadas analises por difracéo
de elétrons retroespalhados (EBSD — Eléctron Backscatter Diffraction) utilizando
detector modelo High Resolution 1000, do fabricante Bruker® com software
Crystalin — QUANTAX.
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3.7 DIFRAGCAO DE RAIOS-X (XRD)

As medic6es de difracdo de raios-X foram realizados em um difratdmetro
PanAlytical modelo Empyrean, utilizando uma fonte de radiacéo de Cobre (CuKa)
com comprimento (médio) de onda A = 1,54 A, e fonte de Cromo (CrKa) com
comprimento (médio) de onda A= 2,28 A.

O intervalo angular em 2 theta (o) utilizado para as medidas de 10°a 164°.
As medidas foram realizadas em temperatura ambiente em modo de varredura
“step”, com passo angular de 0,02° e tempo de contagem de 1 a 21 s por step, de
acordo com o objetivo de analise. Os tempos maiores foram utilizados para
tentativa de intensidade de contagens, nos picos abaixo de 64 °© 2 theta (). As
tensGes e correntes utilizados nos ensaios foram de 45 kV e 45 mA para a fonte de
Cobre e 40 kV e 40 mA para a fonte de Cromo.

Através dos difratogramas foi possivel analisar e quantificar os percentuais
de fases (austenita e martensita) nas amostras estudadas através do método de
guantificacdo e refinamento de Rietveld, no software HighScore Plus da
PanAlytical.



87

4 RESULTADOS E DISCUSSAO

A seguir serdo apresentados os resultados obtidos nas diversas etapas dos
experimentos, a saber as principais sendo:

- A caracterizacdo da matéria prima (material particulado), no referente a
composicdo quimica, geometria das particulas e sua distribuicdo de tamanho.

- As curvas de envelhecimento obtidas com base nos valores de dureza
medidos nas amostras submetidas aos diversos tratamentos térmicos.

- A caracterizagdo do material no estado como-fabricado por FSL, nos
aspectos de porosidade, macroestrutura das camadas, microestrutura e nivel de
segregacao.

- Os resultados dos ensaios de tracdo, que permitiram medir a resisténcia e
ductilidade do material em algumas condicdes de tratamento.

- Os resultados dos ensaios de impacto Charpy, no que diz respeito a
energia absorvida em Joules (J). Algumas superficies de fratura foram objeto
de analise fractografica no FESEM.

4.1 CARACTERISTICAS DA MATERIA PRIMA

A morfologia e a distribuicdo de tamanho das particulas do p6 atomizado
da liga Maraging 300, sdo mostradas na figura 26 em imagens feitas ao FESEM do
p6 metélico, feitas em diversas ampliacdes. Na figura 26(b) é possivel observar que
a distribuicdo de tamanho de particula é bastante ampla (conforme vai ser mostrado
mais adiante, através dos valores medidos). Na figura 26(c) é possivel ver na
particula ao centro da imagem, alguns “satélites” e pequenas crateras na superficie,
sendo esta caracteristica avaliada como rugosidade da particula. Nas figuras 26(c)
e 26(d) é possivel verificar que o particulado apresenta crescimento celular, tendo
as células um diametro entre 0,5 e 3 um.

As imagens da figura 27 ilustram os histogramas obtidos através de um
analisador de imagens dindmico (“Particle Insight”), que confirmam que o po
metalico apresenta tamanho médio de particula com 20 um - figura 27(a), com
formato esférico na medicdo de circularidade - figura 27(b) e com pouca rugosidade
(smothness), mostrado na figura 27(c). A rugosidade neste caso é principalmente
caracterizada por “satélites” que sdo pequenas particulas fundidas em uma particula
maior. Tanto para a circularidade e a rugosidade, quanto mais préximos estiverem
os valores de 1, mais circulares e menos rugosas sdo as particulas. Por exemplo uma
particula esférica e sem satélites, teria um indice de circularidade e rugosidade igual
a 1. Valores acima de 0.65 significam alta circularidade e baixa rugosidade. O
tamanho médio de particulas é apresentado no grafico com escala logaritmica,
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sendo visualizado com uma distribuicdo Gaussiana, porém, ha mais particulas
pequenas do que grande, sendo esta uma boa caracteristica para melhor
adensamento do pd e preenchimento dos intersticios durante a acomodagéo do
mesmo, durante a colocagdo de uma nova camada de p6 para fusao.

o ITRTTT v ™)

’ Figura 26 — Partl'cul do p6 metélico — a) 200X; b) 500X; c) 5.00x; e d) 10.000x,
FESEM_EHT: 15kV — Detector: Elétrons secundarios SE2.

Estas caracteristicas das particulas sdo de extrema importancia para
obtencdo de camadas uniformes e compactas com consequente amostras com
baixos percentuais de porosidade, conforme descrito na revisao de literatura.
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Figura 27 — Medidas: (a) tamanho de particula (b) circularidade: relacdo entre area da
particula e didmetro do circulo envolvente (c) “smothness”: relagdo entre area da particula e
perimetro.

Avaliou-se a composic¢ao quimica nas amostras fabricadas em FSL, através
datécnica de espectroscopia de emissao dptica. A média dos resultados encontrados
a partir de trés analises é apresentada na tabela 19.

Tabela 19 — Composicao quimica das amostras obtidas por FSL (% em peso).

C Si Mn S Cr Mo Ni Al Co
0,004 | 0,041 | 0,215 | 0,002 |0,0341 | 4,720 | 18,200 | 0,046 | 9,660
Cu Ti Vv w Pb Sn B N Fe

0,086 | 0,961 | 0,03 | 0,051 | 0,006 |<0,001| 0,001 | 0,196 *

*Fe: Balanco
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4.2 CORPOS DE PROVA FABRICADOS EM FSL

Na figura 28 sdo mostradas as placas com os corpos de prova obtidos por
FSL. Sobre uma placa (a) foram produzidos corpos de prova de tracdo e na outra
placa (b) os corpos de prova para ensaios Charpy e medicéo de dureza.

a)

ERETEEY n“:n‘mm )
Figura 28 — Corpos de prova fabricados sobre placas, atraves de FSL. A) CPs para ensaio
de tracdo; b) CPs para impacto Charpy CPs culbicos, para analise microestrutural,
quantificagdo da porosidade e medicdo da dureza.

Objetivando reduzir o nimero de corpos de prova a produzir via FSL, foram
em uma primeira etapa fabricadas amostras que receberam diversos tratamentos
térmicos de envelhecimento (no que diz respeito a temperatura e tempos de
tratamento), cujos efeitos foram avaliados através da medicdo de dureza. Na
segunda etapa, apo6s determinar as possiveis melhores condigdes de tratamento,
foram realizados os tratamentos térmicos nos corpos de provas de prova destinados
aos ensaios de tracdo e impacto. Apés a retirada dos corpos de prova da placa de
fabricacdo estes foram tratados termicamente em forno tipo mufla, em tempos e
temperaturas conforme é mostrado na tabela 17.

4.3 INSPECAO DIMENSIONAL E RUGOSIDADE DOS CORPOS DE PROVA

Apos realizar os tratamentos térmicos nos CPs, os mesmos foram usinados
para deixa-los com as dimensdes e acabamento superficial requeridos pelas normas
ASTM 370-14 e ASTM E23.

A inspec¢do dimensional, realizada em projetor de perfis e estereoscopico,
demonstrou que os CPs estavam de acordo com as normas mencionadas.
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A tabela 20 indica alguns dos resultados encontrados referentes aos
acabamentos superficiais dos CPs. Como pode ser observado, os valores atendem
as normas correspondentes.

Tabela 20 — Valores de rugosidade medidos e limites estipulados pela norma.

Local de analise Ra (Média) | Desv. P. (Ra) Norma
Entalhe CP Impacto 1,63 um 0,13 um Ra<2um @
Superficie CP Impacto | 0,20 pm 0,06 um Ra<4pum®
Area til CP Tragdo 0,22 pum 0,06 um -

(1) Limites méximos definidos pela norma ASTM E23

A figura 29 ilustra como foram medidos no corpo de prova Charpy em
estereomicroscopio as dimensdes do entalhe, a saber: raio no fundo, o angulo de
abertura e a profundidade em relag&o a superficie.

24?.92 prr{ 500 pm

44.88 deg \

/

Figura 29 — llustracdo do método de medicdo do raio, angulo e profundidade do entalhe dos
corpos de prova de impacto.

4.4 Curvas de Envelhecimento

O gréfico da figura 30 apresenta as curvas de envelhecimento, que mostram
a variacdo da dureza em funcgéo do tempo de tratamento envelhecimento. Esta curva
foi adquirida nas amostras da 1° etapa dos ensaios, que foram submetidas a
tratamentos térmicos de envelhecimento nas temperaturas de 440 °C, 480 °C, 510
°C e 600 °C em tempos de envelhecimentos variando de 15 minutos a 10 horas.

A dureza foi medida em 5 pontos, na dire¢do do eixo Z, com cargas de 1
kg (HV1).
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Figura 30 — Evolugdo da dureza com envelhecimento em 440, 480, 510 e 600 °C.

O material como-fabricado apresentou uma dureza média de 357,9 + 24,3
HV1, sendo a condicdo de partida para todas as amostras desta primeira etapa. Em
uma das amostras fabricadas por FSL realizou-se somente a solubilizacéo (817 °C)
durante 1 h com resfriamento ao ar, para determinar como mudou a microestrutura
e dureza em relacdo ao estado inicial, como-fabricado.

Figura 31 — Imagens ao FESEM da amostra (a) no estado como-fabricada por F
solubilizada a 817°C durante 1 h. Ataque Nital 7 %.

SL; (b)

Verificou-se que ao solubilizar o material a partir do estado como-
fabricado, a dureza caiu de 357 + 24,3 HV1 para 327 + 2,3 HV1 indicando a
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dissolucdo e homogeneizagdo das microsegregacdes, zonas coerentes (GP) e parte
de possiveis precipitados, assim como alivio de tensbes. Na figura 31, a
caraterizagcdo microestrutural desta condicdo, observa-se estas diferencas ao
comparar as amostras nas imagem obtida através de FESEM, sendo a figura 31(a)
0 material como-fabricado, e 31(b) solubilizado.

As amostras envelhecidas a 440 °C chegaram a um patamar de dureza ao
completar 8 h de tratamento, se mantendo ap6s 9 h, e obtendo 591,6 + 5 HV1 em
10 h, demostrando ser a maxima dureza encontrada nesta primeira etapa, sem sinais
de super-envelhecimento. Esse resultado corrobora com estudos de Tavares et al
(2004) e Pardal (2012) em ago maraging 300, onde também n&o observaram super-
envelhecimento e/ou sinais de queda de dureza em amostra tratadas termicamente
a 440 °C por tempos longos, até de 24 h, atingindo 637 HV neste tempo.

Quando o tratamento foi realizado a 480 °C, a maxima dureza de 580,3 +
12 HV1 foi atingida em tempos bastante menores, sendo em 5 h. Com 10 h de
tratamento, ja é notado super-envelhecimento com a dureza de 555,4 + 4,2 HV1.

JAGLE et al (2015) encontraram trés tipos diferentes de precipitados, em
amostras de aco maraging (C300) produzidos em FSL submetidas a tratamento
térmico de envelhecimento a 480 °C por 5 h, identificados pelos autores como sendo
de (Fe,Ni,Co)s(Ti,Mo), (Fe,Ni,Co)s(Mo,Ti), e (Fe,Ni,Co)7Mos, apresentando uma
dureza de 53 HRC (560 HV). Esse valor é bastante proximo do encontrado no
presente trabalho para as amostras tratadas no mesmo tempo a 480° C, de 580 HV
+ 12 HVL

Os principais precipitados endurecedores da matriz martensitica em
temperaturas intermediarias (entre 450 e 600°C) segundo revisdo de literatura
(tabela 5), sdo das fases FeMo, Fe;Mo, Laves, NisMo, Nis(Ti,Mo) e fase u
romboédrica.

As amostras envelhecidas a 510 °C apresentaram um ganho significativo
de dureza nos primeiros minutos de tratamento térmico, conforme descrito
anteriormente e ilustrado na figura 30, destacando-se, a amostra envelhecida em 30
minutos com dureza de 528,4 + 8 HV1, 5659 + 5,6 HV1em 1 h, 576,9 + 3,4 HV1
em 2 h e pico maximo na amostra tratada durante 5 h com 581,7 + 7,1 HV1. Em 10
h de tratamento também é notado o super-envelhecimento significativo da liga,
diminuindo a dureza para 520 + 13,7 HV1. Nesta temperatura observa-se quao
rpido é o aumento de dureza, que estd relacionado diretamente a alta taxa de
nucleagdo e crescimento dos precipitados na matriz martensitica.

Os resultados destes experimentos sdo semelhantes aos encontrados por
Sha et al (1993) em amostras de ago maraging C300 envelhecido a 510 °C.
Entretanto, os picos de dureza nas amostras forjadas ocorreram apds 1 h de
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envelhecimento, se mantendo até 8 h de envelhecimento, e depois houve um super-
envelhecimento para tempos maiores. Estas diferencas entre o presente estudo e 0s
experimentos de Sha et al (1993) podem estar relacionadas com a solubiliza¢éo dos
elementos de liga e com subsequente recristalizacdo pds solubilizacdo; em
comparado com a amostra obtida por FSL, que ndo foi submetida a solubilizacdo
apos fabricacdo (neste caso), obtendo alta densidade de discordancias, preservando
também a microsegregacdo de elementos de liga. Estes aspectos serdo analisados
nos proximos tdpicos da caracterizacdo microestrutural.

No envelhecimento a 600 °C s&o bem evidentes os efeitos da nucleagéo e
crescimento dos precipitados intermetélicos, com o pico de dureza ocorrendo ao ser
atingido um balango entre os efeitos do crescimento e o coalescimento dos
precipitados, além da formacédo da austenita reversa e consequente queda de dureza.
Nesta, se observa-se uma dureza de 474 + 10,1 HV1 em 15 minutos de
envelhecimento, um pico de dureza de 485 + 10,7 HV1 em 20 minutos, € 0 inicio
do super-envelhecimento em 30 minutos de tratamento, que resultou em uma
dureza de 472 + 4,6 HV1. Ao completar 10 h de tratamento a 600 °C a dureza
diminuiu para 403,5 £+ 3,1 HV1, o que indica que a formag&o da austenita reversa
foi a transformacdo de fase predominante para tempos acima de 20 minutos, com
35 % desta fase, conforme sera apresentado posteriormente nas quantificacdes de
fase via raios-X. Nos experimentos realizados por Pardal (2012) o pico de dureza
de 567 HV no tratamento a 600 °C foi atingido em um tempo curto (15 minutos de
envelhecimento) e, a partir dai, uma queda rapida de dureza, que foi atribuida ao
super-envelhecimento e a precipitacdo (reversdo) da austenita.

A partir destas curvas de envelhecimento mostradas no gréafico da figura
30, foram escolhidos os tempos e temperaturas para 0s tratamentos térmicos dos
corpos de prova para ensaio de tragcdo e impacto (segunda etapa), com objetivo de
conhecer as respectivas propriedades mecénicas destes. Escolheu-se algumas
condicdes que poderiam conferir maior resisténcia mecénica ao material, com baixo
tempo de tratamento térmico, assim como comparar algumas condi¢des objetivando
boas combinacgdes de resisténcia mecénica e boa tenacidade. A tabela 21 ilustra
alguns dos valores médios de microdureza encontrados nesta primeira etapa, sendo
comparados com as amostras da segunda etapa (nos corpos de prova de impacto).
Estes indicam uma coeréncia entre os valores obtidos com diferentes amostras,
fabricadas e tratadas termicamente em momentos diferentes.

As amostras no estado como-fabricado apresentaram uma dureza média de
357,9 + 24,3 HV para o grupo de estudo de dureza (primeira etapa), e 381,1 + 3,7
HV para o grupo de estudo da segunda etapa (amostras do ensaio de impacto). Esta
diferenca e maior desvio para as amostras do grupo primeira etapa, esta relacionada
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a altura no eixo Z destas amostras, que foram maiores (chegando a aprox. 50 mm),
enguanto as amostras do ensaio de impacto foram fabricadas com aproximadamente
15 mm de altura (sendo 10 mm do CP, mais o sobre-metal de aprox. 5mm).

O processo de fusdo seletiva a laser introduz anisotropia na microestrutura
ao fundir cada camada, gerando um reaquecimento das camadas anteriores e,
portanto, pode promover transformag¢fes microestruturais nestas. Essa anisotropia
aumenta com a altura das amostras, mas poderia ser eliminada através de tratamento
térmico posterior. Com o aumento da altura no eixo Z, ocorre um reaquecimento
das camadas adjacentes, pela fusdo das camadas posteriores. Este reaquecimento
gera uma zona afetada pelo calor nestas camadas, dentro da qual pode ocorrer a
formacdo de zonas coerentes (GP), precipitaces de fases intermetélicas, efeito de
alivio de tensdes residuais e, em alguns casos, a reversdo da austenita. Estas
diferencas podem ser minimizadas, ou até eliminadas com os tratamentos térmicos.

Tabela 21 — Comparativo dos valores de microdureza (HV1) de algumas condi¢des da
primeira etapa e segunda etapa.

Amostras 12 etapa 22 etapa
HV1 Desvio P HV1 Desvio P
Solubilizada 327 2,3 - -
Fabricado 357,9 24,3 381,1 3,7
S_440_10 - - 613,3 41
440_10 591,6 5,4 599,1 4,5
480_5 580,4 12,6 575,9 4,0
510_1 565,9 5,6 567,3 1,6
510_5 581,8 7,1 561,5 4,8
600_10 403,1 3,1 375,9 11,3

Em uma das condic¢des estudadas na segunda etapa de tratamento térmico
nos corpos de prova para ensaios, realizou-se o tratamento de solubilizagdo a 817
°C durante 1 h, com témpera ao ar, seguido do envelhecidos a 440 °C durante 10 h
(assim sendo, a denominacdo dada S_440_10). O envelhecimento dos corpos de
prova com e sem solubilizacdo foram realizados juntos, com objetivo de avaliar a
influéncia da solubilizac8o prévia da liga sobre as propriedades mecanicas apos
envelhecimento, visto que esta temperatura e tempo de envelhecimento, apresentou
0 maior pico de dureza na primeira etapa do ensaio. Esta amostra com solubiliza¢éo
seguida de envelhecimento atingiu 613,3 £+ 4,1 HV, superando os valores de 599,1
*+ 4,5 HV1 da amostra que foi somente envelhecida na mesma temperatura (sem
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solubilizacdo). Este fato demonstra a importancia da solubilizacdo para
maximizacdo dos valores de resisténcia mecanica (quando requeridos de acordo
com a aplicacdo), embora haja, em contrapartida, um aumento do tempo e custo de
processamento. Os demais resultados de propriedades mecanicas obtidos no ensaio
de tracdo e impacto serdo abordados nos topicos seguintes.

Nas medi¢Oes de dureza com cargas de 1 kgf observou-se que o desvio
padrdo das medidas foi relativamente pequeno (similar ao erro experimental
aceitavel para o ensaio), da ordem de 4 HV, exceto para a amostra envelhecida a
600 °C, para a qual o desvio padréo foi de 11 HV. Ao medir com carga de 1 kg a
amostra no estado como-fabricado, com dureza de 381 HV, a diagonal tem uma
magnitude de 69,8 um, conforme pode ser previsto mediante a equacdo que define
a dureza Vickers:

HV = 1,8544*P/ d2

Onde,

P é a carga, em kgf

d € a magnitude da diagonal, em mm.

Essa magnitude da diagonal é da mesma ordem de grandeza da espessura
dos filetes que formam a amostra obtida pelo processo de FSL, conforme pode ser
observado na Figura 32. Assim sendo, esta se medindo a dureza média das zonas
fundidas (filetes) e suas respectivas ZACs. O pequeno desvio nas medidas de
dureza significa que o material é homogéneo a nivel macroscopico, o que é de se
esperar por ter sido processado a partir de material particulado. Se fosse uma peca
fundida, pelo contrario, via de regra seria esperada macrosegregacdo e, em
decorréncia desta, heterogeneidade na microestrutura e dureza.

Procurando avaliar a variacdo de dureza, que pode ser esperada nas varias
regibes que compdem a amostra fabricada por FSL, especificamente as zonas
fundidas e ZACs, foram feitas medic6es de dureza com cargas 100 vezes menores,
de 10 gramas (HV 0,01), com o qual espera-se ter diagonais dez vezes menores,
conforme a equacgdo descrita acima.

Na figura 32 é mostrada a regido onde foram realizadas as medicfes na
amostra como-fabricada e na tabela ao lado s&o informados os respectivos valores
encontrados em cada ponto.
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Ponto |HV0,01
FL | 3683
F2 | 3706
F3 | 3773
F4 | 410,8
F5 | 3705
F6 | 3771
F7 | 3954
F8 | 3852
F9 | 391,9
F10 | 3740

Média | 382,1

= |Desvp.| 14,2

Figura 32 — Localizacdo das impressdes de microdureza na amostra no estado como-
fabricada, com seus respectivos valores.

A figura 33 mostra as impressdes de dureza realizadas na amostra
envelhecida a 440 °C durante dez horas, e 0s respectivos valores encontrados em
cada ponto.

Ponto | HV0,01
588,2
601,6
609,0
602,1
588,0
591,2
627,1
581,5
582,5
10 [ 582,1
Meédia | 595,3
DesvP.] 14,7
a amostra envelhecida a 440 °C,

-

Olo|N|o|jla|B|lw|N

Figura 33 — Localiagéo das impressdes de microdureza n
10h.

A imagem da figura 34, ilustra e indica as endentacfes realizadas na
amostra que sofreu solubilizagdo a 817 °C durante uma hora, seguido de
envelhecida a 440 °C durante dez h, e os respectivos valores encontrados em cada
ponto.
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Ponto |HV0,01
1 623,23
610,46

3 605,54

4 607,41

5 612,35

6 579,7

7 615,25

8 625,46

9 623,05
10 597,72
Média | 610,02
I8 | DesvP.| 13,8

Figura 34 — Localizagdo das impressGes de microdureza na amostra solubilizada a 817 °C
por 1h e envelhecida a 440 °C por 10h.

Observou-se que os desvios padrdes entre as amostras se mantiveram na
mesma ordem de grandeza, indicando que as diferengas de dureza ndo estdo
relacionadas somente & precipitacdo de fases secundarias nas regides termicamente
afetadas e/ou a microsegregacdo de elementos de liga, mas podendo estar
relacionado ao préprio refino, orientacdo e crescimento da estrutura, produzidas
durante solidifica¢éo, haja vista que o desvios na mesma ordem foram encontrados
na amostra fabricada e na amostra solubilizada.

Nas analises metalograficas (feitas em maiores ampliacdes) da amostra
fabricada, apresentadas no tépico de caracterizagdo microestrutural, estes
caracteristicas podem ser melhor visualizadas melhor.

4.5 CARACTERIZAGCAO MICROESTRUTURAL

451 Avaliacdo de porosidades via microscopia dptica e software

Realizou-se estudo de porosidades nas amostras da segunda etapa com
corte no eixo Z (no mesmo sentido do entalhe para ensaio de impacto), lixamento e
polimento metalografico, sem realizar ataque quimico. Nas imagens obtidas em
microscopio 6ptico com uma ampliacdo de aproximadamente 50 vezes, foi
determinado o percentual em area de poros, utilizando o software de analise de
imagens Axio Vision, conforme descrito no capitulo de metodologia. A figura 35
apresenta um exemplo desta metodologia, através da imagem (a) da amostra
observada ao microscopio Optico, e (b) da imagem binarizada pelo software,
indicando os poros na cor vermelha.
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Figura 35 — Imagens da porosidade na amostra como-fabricada FSL, observada no
microscOpio Gptico com 50X: a) sem ataque, b) quantificacéo de poros (vermelha) através
de software.

As amostras utilizadas neste estudo apresentaram uma percentual de area
de poros dos planos analisados de 99,61 %, com um valor médio de 0,39 % de
poros, caracterizada por amostragem de 15 imagens em um plano do eixo Z dos
CPs de impacto. Em trabalhos recentes conseguiu-se chegar a uma densidade de
99,97 %, mediante a otimizacdo das estratégias de fabricacdo (ZLUHAN et al,
2015). Um dos métodos ideais para avaliacdo das imagens no volume dos corpos
de prova é a tomografia através de raios-X, porém neste estudo néo se teve acesso.

4.5.2 Analise Microestrutural

Com objetivo de comparar as microestruturas das amostras foram
analisadas regiGes semelhantes nos varios corpos de prova, e utilizados os mesmos
parametros de analise. Conforme apresentado na metodologia, foram realizados
diversos ataques metalograficos para revelar a microestrutura das amostras e
estuda-las. Para o ataque das amostras que foram objeto das analises comparativas
apresentadas a seguir, sera sempre ilustrado o mesmo reagente, Nital 7 %.

45.2.1 Microestrutura da Amostra como-fabricada FSL

Na figura 36 sdo mostradas imagens obtidas por composicao de fotografias
(mosaico) do corpo de prova utilizado para ensaio de impacto, que foi seccionado
no eixo Z (a direcéo transversal do CP, sendo o sentido do entalhe), polido e atacado
com Nital 7%. Na imagem da amostra somente polida podem ser observados 0s
poros dispersos no material (a). Na imagem (b) da figura 36 da amostra polida e
atacada podem-se observar filetes e camadas de fabricac&o do corpo de prova, com
sentido de adigdo de camadas conforme seta indicada na imagem.
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Figura 36 — Imagens ao microscopio Optico da amostra como-fabricada FSL. Mosaico
formado de imagens adquiridas em ampliacdo de aprox. 50X: a) sem ataque, b) com ataque
metalografico com Nital 7%.

Durante a fabricagdo das amostras, houve necessidade de trocar o cilindro
do gés de protecdo da cAmara do equipamento de FSL. Apds retornar & fabricagéo,
houve uma alteracdo nas espessuras de camadas e filetes, conforme destacado no
mosaico da figura 36(b), e em ampliacdo nas imagens da figura 37 (a) e (b).

Figura 37 — Filetes da amostra como-fabricada FSL, polida e atacada, observados com duas
ampliacOes: a) aprox. 25X b) aprox. 50x — Nital 7%.

A espessura de camada programada no equipamento foi de 55 um. Na
amostra a espessura das camadas foi de até 140 um, conforme ilustrado na figura
38. Estas alteraces podem ser um dos principais fatores responsaveis pela
porosidade encontrada nas amostras fabricadas. Em paralelo esta sendo realizado
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um estudo, visando entender se outros efeitos podem causar estas variagdes de
pardmetros.

I 100y

Figura 38 — Filetes da amostra como-fabrica SL, poda e atacada com Nital 7%.
Ampliacéo aprox. 100X.

Ao aumentar a magnificacdo para 500X - figura 39(a) e 1000X - figura
39(b) no microscopio 6ptico, € possivel observar o crescimento epitaxial durante a
solidificacdo, em relagcdo a camada anterior. Essa situagdo ocorre porque o filetes
tem composicao quimica similar e 0 material apresenta reticulado cristalino cdbico.

Figura 39 — Orientagdo de crescimento da estrutura entre os filetes. Amostra fabricada FSL.
Microscopia Optica: a) 500x, b) 1.000x — Nital 7%.

Na figura 40 sdo mostradas imagens obtidas através de FESEM da amostra
como-fabricada. Através destas, pode ser observado o efeito do super-resfriamento
constituicional na morfologia de solidificagdo, com um crescimento celular. Nesta
condicdo de super-resfriamento observou-se uma estrutura celular de
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aproximadamente 300 nm a 1 um de diametro, conforme medicdes realizadas e
indicadas na imagem.

R

Flgur 40— Morfolglada strura de solidiflcagao
FESEM: a) 1.500x, b) 10.000x — Nital 7%.

Em imagens realizadas em maiores magnitudes (figura 41), podem-se
observar alguns precipitados esféricos de 30 nm a 500 nm de didmetro, encontrados
no material, mesmo na condicdo como-fabricado. Esses precipitados séo
semelhantes em forma, as particulas de segunda fase encontradas como
nucleadores dos dimples ilustrados nas caracterizacGes da topografias de fratura dos
corpos de prova ensaiados ao impacto, que serd apresentado posteriormente nas
caracterizacOes das topografias de fraturas.

Estas particulas podem ter se originado durante a solidificacdo do filete
devido a ter sido ultrapassado o limite de solubilidade de elementos de liga em
solucdo mesmo em alta temperatura, ou podem ter surgido como resultado do
reaquecimento da zona termicamente afetada pelos demais passes (camadas) de
fabricacdo do material pelo feixe de laser, durante as etapas subsequentes de
fabricac&o de cada filete.

Durante a solidificacéo desta liga ocorre a microsegregacdo de elementos
de liga, conforme foi ilustrado esquematicamente na figura 5 e 6 da reviséo de
literatura.

Em principio, ao fundir, solidificar e resfriar rapidamente (temperar) o0s
filetes, vamos ter uma martensita supersaturada em elementos quimicos, mesmo
aqueles que apresentem baixissima solubilidade (como seria os elementos
austenitizantes como o Niquel e Cobalto, pouco soluveis no Fe com estrutura CCC).
Ao reaquecer a martensita (seja pela fusdo de passes posteriores ou por um
tratamento térmico), estes elementos em estado supersaturado tendem a sair da
martensita ou, entdo, precipitam na forma de compostos intermetalicos, carbonetos,
etc. O grau de segregacdo produzido vai depender da taxa de difusdo dos elementos
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na matriz e do caminho de difusdo. Esse caminho é pequeno entre o centro e 0
contorno das células, mas muitissimo maior entre o centro do filete e seu contorno.

Figura 41 — Morfologia da estrutura de solldlflcaga da amostra como-fabricada FSL,
observada ao FESEM com diversos aumentos, apos ataque com Nital 7%: a) 50.000X, b)
100.000X, c) 150.000X

A caracterizacdo da microsegregacao de elementos foi realizada através de
microandlise quimica por energia dispersiva (EDS) de duas formas: mediante
hipermapa e por espectro de composi¢do quimica em linha. Nestas aquisi¢des para
uma maior faixa de leitura dos elementos presentes e indicacdo no hipermapa,
utilizou-se energia de trabalho de 15 kV, visando obter um elevado volume de
interacdo com a amostra, e taxas de contagem significativas para aquisi¢ao de dados
e formac&o de imagem mapa de composicdo quimica.

Na figura 42(a) é apresentada a imagem de uma regido da amostra (com
aprox. 77.000X) observada ao FESEM com elétrons secundarios, na figura 42(b) o
hipermapa de composicdo da mesma regido, com indicacdo em cores dos
elementos, sendo Molibidénio (Mo) na cor marron, Cobalto (Co) magenta, Niquel
(Ni) amarelo, Ferro (Fe) turquesa e Titanio (Ti) em azul. Na figura 42(c) o
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espectrograma de composicao quimica da regido analisada e na figura 42(d) o mapa
de distribuicdo do elemento Ferro.

12
10 ‘
o]
Co
Fe

s-Mo.
Ti Ni Al (Mo

NI .

FékA ¥
AG! 77,00 HV: 18KV WD: 7.8 %

Figura 42 — Anélise da amostra como-fabricada FSL: a) Imagem da regido atacada com Nital
7%, observada ao FESEM (elétrons secundarios) com 77.000X, b) Hipermapa de
composicao quimica (referente aos elementos Mo, Co, Ni, Fe, Ti), c) Espectro de energia
dispersiva de raios-X, d) Hipermapa de distribuicdo do elemento Fe.

Na figura 43(a) é apresentada a imagem de uma regido da amostra com
maior ampliacdo (com aprox. 150.000X) observada ao FESEM com elétrons
secundarios. Nas figuras 43(b) a 43(e) sdo mostrados hipermapas da mesma regido,
assim: na 43(b), o hipermapa com indicacdo em cores dos elementos Mo, Co, Ni,
Fe e Ti; na figura 43(c), o hipermapa de Fe e Ni; na figura 43(d), o hipermapa de
Fe, Mo e Ti; figura 43(e), hipermapa de Fe, Co e Ti. Através destes hipermapas de
composi¢do quimica fica evidente as microsegregagdes celulares, facilitando a
visualizacdo destes elementos através das cores indicativas.
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Figura 43 — Analise da amostra como-fabricada FSL: a) Imagem da regido atacada com Nital
7%, observada ao FESEM (elétrons secundarios) com 150.000X, b) hipermapa com
indicacdo em cores dos elementos Mo, Co, Ni, Fe e Ti; ¢) hipermapa de Fe e Ni; d)
hipermapa de Fe, Mo e Ti; e) hipermapa de Fe, Co e Ti.

Outro método de avaliar a distribui¢do dos elementos quimicos é através
da obtencdo dos espectros de EDS ao longo de uma linha, o que é denominado de
“linescan”. Na figura 44(a) é apresentada a imagem de uma regido da amostra
observada ao FESEM com elétrons secundarios, com ampliacéo de 100.000X. Ao
lado, na figura 44(b), é mostrado o espectro EDS linear da regido indicada com a
seta. Na figura 44(c) é mostrada a concentracao de varios elementos (Ti, Mo, Co e
Ni) ao longo da linha (Linescan) mostrada na figura 44(d).

Através destas microanalises comprova-se também a microsegregacao
celular de alguns elementos quimicos, como o Niquel, Molibidénio e Titanio. O
Niquel e Molibidénio estdo em maior concentragéo no contorno/interface da célula,
enquanto que o Titanio, estd em alta concentragdo nas particulas de segunda fase,
formadas durante a solidificacdo da liga pelo processo de FSL. Esta particula de
segunda fase é semelhante as particulas analisadas nas topografias de fraturas
através do ensaio de impacto, apresentadas posteriormente.
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Figura 44 — Anélise de uma regido da amostra como-fabricada: a) imagem ao FESEM com
elétrons secundarios da amostra atacada com Nital 7%, a 100.000X; b) Espectro EDS da
regido indicada com a seta; ¢) concentragdo de varios elementos (Ti, Mo, Co e Ni) ao longo
da linha mostrada na figura 44-d.

Algumas inclusBes ndo metalicas (INMs) foram encontradas nas amostras.
Para ilustrar, na figura 45 é mostrada uma regido da amostra em que aparecem
inclusdes nos contornos dos filetes. As analises das mesmas via EDS nas &reas
triangulares indicadas mostrou se tratar de particulas de 6xido de titAnio TiO,,
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apresentando aproximadamente 59 % Titanio, 35 % Oxigenio, 2 % Ferro e 1,7 %
Aluminio conforme ilustrado na tabela 22.

Figura 45 — Amostra como-fabricada: a) Inclusdes ndo metalicas localizadas nos contornos
dos filetes da amostra como-fabricada FSL, observada a 1000X com elétrons secundarios;
b) Espectro de energia dispersiva de raios-X.

Tabela 22 - Composicdo quimica das INMs obtida através de EDS.CP como-fabricada.

Spectrum | C O Al Ti Fe Ni
F1l 1,96 | 37,33 | 1,61 | 56,96 | 2,14 -
F2 1,85 | 32,22 | 1,78 | 61,94 | 1,89 | 0,32

4.5.2.2 Microestrutura da Amostra 440 10

A difusdo ocorrida devido ao tratamento térmico de envelhecimento a 440
°C por 10 h, diminuiu a microsegregacgdo nos contornos celulares, dificultando a
observacdo dos filetes, diferente da observacdo no estado como-fabricado, em que
o0s contornos de cada camada eram bem evidentes. Ainda assim é possivel distinguir
e evidenciar os filetes da fabricacdo através de microscopia éptica, entretanto a
estrutura se apresenta mais uniforme, conforme mostrado na figura 46.



Figura 46 — Microestrutura da amostra 440_10, atacada com Nital 7%, observada ao MO
com diversos aumentos: a) 50X, b) 200X, c) 500X e d) 1.000x.

Na figura 47 e 48 sdo mostradas imagens realizadas através de FESEM,
com maiores ampliagdo e resolucdo, que permitem observar que a microsegregacao
oriunda da solidificagdo celular ainda esta presente como mostrado na figura 48(a),
porém em menor intesidade, onde em algumas regides ndo se consegue observar as
formagdes celulares, visto na figura 48(b). Estes comparativos da figura 48 foram
realizados nas mesmas ampliagGes, em regiGes em torno de um filete, sendo muito
préximas uma imagem da outra.

A temperatura e tempo de tratamento foram suficientes para promover
difusdo, de modo que houve dissolugdo de alguns elementos segregados na
estrutura celular, assim como a formacédo de precipitados com observado na figura
48b, sendo a mesma regido da figura 48(a). Por outra parte, observa-se que alguns
locais apresentam estrutura com a microsegregacdo semelhante ao material no
estado como-fabricado, indicando que somente a solubizac&o é capaz de eliminar
estes, conforme ilustrado nos comparativos da figura 31(a) do material fabricado e
(b) para o material solubilizado.
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igur 47 — Micrografias da amostra 440_10 realizadas no FESEM com dois niveis de
ampliacdo: a) 1.500X, b) 10.000X. Ataque Nital 7%.

Figura 48 — Microestrutura da amostra 440_1
7%.

2410

. FESEM: a-b) 50.000X - Ataque Nital

Em ampliag¢bes acima de 100.000X consegue-se observar a morfologia,
tamanho e distribuicdo dos precipitados formados nesta condi¢do. Nas imagens (a)
e (b) da figura 49 (feitas com duas ampliacdes diferentes) pode-se observar
precipitados finos e dispersos na matriz. Nas figuras 49 (c) até 49 (f), pode-se
observar sua forma e tamanho.

Alguns destes precipitados apresentam uma forma de “corais
interconectados em rede” do tipo malha 3D, como 0s mostrados na figura 49(f) com
ampliacdo de 500.000X, com espessuras entre 9 e 10 nm.



Figura 49 — Microestrutura da amostra 44010, observada no FEEM com diversas
ampliacOes, apds ataque com Nital 7%: a) 100.000X, b-c) 250.000X, d-e-f) 500.000X,
indicando os locais onde foram medidas as dimensdes dos precipitados.

As simulag6es realizadas no software JMatPro (figura 50) indicam que ao
realizar o tratamento de envelhecimento desta liga a uma temperatura de 440 °C,
precipitam particulas da fase Laves com tamanho de 10 nm apés 1 h e que estas
particulas podem chegar a até 30 nm apds 10 h de tratamento. Assim sendo, ha
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coeréncia entre os valores medidos e os valores previstos mediante a simulagéo,
sendo que para 10 h apresentaram nas simula¢fes um tamanho duas vezes maior do
gue os tamanhos observados devido ao software considerar condigdes proximas do
equilibrio.
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Figura 50: Curvas de precipitacdo para diversas particulas de segunda fase, obtidas mediante
simulagdo com o software JMatPro para envelhecimento a 440 °C. a) Tamanho de particulas
em funcédo do tempo, b) Percentual em volume das fases.
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4.5.2.3 Microestrutura da Amostra S_440_10

As figuras 51 a 54 monstram a microestrutura da amostra com tratamento
térmico de solubilizacdo a 817 °C por 1 h, e posterior envelhecimento a 440 °C por
10 h.

a)

100 ym
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i i

L G : 3 St s g
Figura 51 — Microestrutura da amostra S_440_10, atacada com Nital 7%, observada ao
MO: a) 50X, b) 200X, c) 500X, d) 1.000X.

Através deste conjunto de imagens observa-se que a solubilizagdo nesta
condicdo foi eficiente, colocando a grande maioria dos elementos em solucéo
solida, eliminando as microsegregagdes visualizadas nas unides entre filetes e
microsegregagdes celulares, visualizadas na amostra como-fabricada e somente
envelhecida (ndo solubilizada previamente). Nestas imagens ndo conseguiu-se
evidenciar e diferenciar os filetes e camadas da fabricacdo por FSL, apresentando
uma estrutura homogénea devido ao tratamento de solubilizagdo. Este fato foi
confirmado também pela caracterizagdo e comparagao da amostra como-fabricada
mostrados na figura 31(a), e a amostra que passou pela solubilizagdo (sem
envelhecimento) mostrada na figura 31(b), onde observou-se a eliminag¢do das
microsegrec¢des celulares porterior a solubilizagao.



113

Na figura 52 através das imagens de FESEM visualiza-se com definicéo a
estrutura martensitica, sendo que nesta condi¢do nao houve indicios de austenita
reversa, conforme sera apresentado na sequéncia das quantificacdes de fase via
XRD.

Figura 52 — Microestrutura da amostra S_440_10 atacada com Nital 7%.
1.500X, b) 10.000X.

FESEM: a)

Em ampliacdes acima de 50.000X conseguiu-se observar a morfologia,
tamanho e distribuicdo dos precipitados formados nesta condicdo, sendo
semelhantes, porém mais refinados que os precipitados observados na amostra
somente envelhecida (na mesma temperatura sem solubilizacdo). Em funcgdo da
composic¢éo quimica ser mais uniforme na amostra solubilizada, e da recristalizagdo
ocorrida por estes processo térmico, os precipitados nuclearam em todo volume da
célula (e possivelmente com certa preferéncia nos contornos de célula),
apresentado-se mais refinados que as amostras que ndo passaram pela solubilizag&o.

Através destas imagens da figura 53 e 54, conclui-se que a
microsegregacao intercelular foi eliminada com a solubilizagdo a 817 °C durante 1
h, ndo encontrando as microsegregacdes presentes na amostra como-fabricada,
assim como um refino de estrutura devido a recristalizacdo. Entretanto este tempo
e temperatura de solubilizacdo, ndo é suficiente para disolucdo de algumas
particulas de segunda fase termodinamicamente mais estaveis, sendo ainda estas
evidentes ap6s tratamento térmico realizado, conforme visualizado nas figuras 94 e
95 (imagens c e d) da topografia de fratura através do ensaio de impacto desta
condicdo. Estes precipitados ricos em Titanio sdo estaveis termodinamicamente
conforme indicado nas simulagdes realizadas mostradas na figura 22, onde estes se
encontram estaveis até a temperatura de liquefacéo da liga.



Figura 53 — Microestrutura damostra S 440 _10 atacada com Nital 7%. “ FESEM: a
50.000X, b) 100.000X.
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Figura 54 — Microestrutura da amostra S_O_lO atacada com Nital 7%. FESEM: a-b)
250.000X.

A figura 53 mostra a dispersdo destes finos precipitados na matriz e na
figura 54 observa-se seu formato e tamanho. Alguns precipitados apresentam uma
forma de “corais interconectadas” em rede, sememelhantes aos da amostra sem
solubilizacdo, entretanto esta formacéo é muito refinada, com precipitados 3,30 nm
de espessura, conforme medidas realizadas na figura 54(b), feita com maiores
aumentos (250.000X).  Estas dimensGes de precipitados encontrados, ficaram
abaixo dos valores estimados nas simulagdes de fase no software JMatPro (figura
50).

Um fato que pode colaborar para as diferencas dos resultados do software
JMatPro, assim como da medida da amostra sem solubilizacdo, ¢ de uma
recristalizacdo durante este tratamento (devido a alta densidade de discordancia),
gerando novos subgréos de austenita menores, e consequentemente um refino da
martensita no resfriamento posterior, assim colaborando para um refino geral de
estrutura, e otimizar as propriedades mecénicas, devido ao refino geral encontrado
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na microestrutura. Estes valores de propriedades mecanicas podem ser observados
no tdpico de ensaios mecanicos.

4.5.2.4 Microestrutura da 510 01

As imagens da figura 55 mostram a microestrutura da amostra com
tratamento térmico de envelhecimento a 510 °C por 1 h, sendo apresentado na
figura 55(a) em 50X de ampliagdo, figura 55(b), (c) e (d) 200X, 500X e 1000X
respectivamente.

Figura 55 - Microestrutura da amostra 510_1 atacada com Nital 7%. Microscopia Optica:
a) 50X, b) 200X, c) 500X, d) 1.000X.

Na figura 56 mostra a microestrutura em ampliacfes de 50.000X (a),
150.000X (b) e 500.000X (c) e (d), ao qual observa-se morfologia de formacéo de
precipitados semelhantes ao encontrados na amostra com envelhecimento a 440 °C
durante 10 h.
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igura 56 — Microestrutura da amostra 500_1 atacada com Nital 7%. FESEM: a) 50.000X
b) 150.000X, c-d) 500.000X.

Nestas imagens da figura 56 observam-se formacGes lineares de
precipitados, que sugerem estar relacionados a nucleacéo e crescimento através dos
planos preferenciais da estrutura cubica.

4.5.2.5 Microestrutura da 600_10

As figuras 57 a 59 mostram a microestrutura da amostra com tratamento
térmico de envelhecimento a 600 °C por 10 h. Nesta condi¢cdo de tratamento
térmico e ataque quimico, ainda é possivel evidenciar nas imagens de microscopia
oOptica (figura 57) os filetes e camadas da FSL.
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Figura 57 - Microstrutra da amostra 600_10 atacada com Nital 7%.
a) 50X, b) 200X, c) 500X, d) 1.000X.

Microscopia 6ptica:

Nas figuras 58 (@) e (b) em 1.500X e 10.000X de ampliagcdo
respectivamente, conclui-se que mesmo em temperaturas de envelhecimento com
600 °C por 10 h, ndo obteve difuséo suficiente para eliminar a microsegregacdo
oriunda da solidificac&o celular, sendo estes sitios preferenciais para a reversdo da
austenita no contornos das células, devido a alta concentragdo de elementos
austenitizantes. Através das quantificacfes de fase via XRD que serdo apresentadas
na sequéncia observou-se aproximadamente 35 % de austenita reversa nesta
condicéo.

Estas microsegregagdes celulares s foram eliminadas com o tratamento
térmico de solubilizacdo, como evidenciado na amostra S_440_10.

Em ampliacGes de 100.000X e/ou maiores como mostrado na figura 58 e
59, observa-se a morfologia, tamanho e distribuicdo dos precipitados formados
nesta condicéo de envelhecimento.
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Figura 58 — Microestrutura da amostra 600_10 atacada c 1.500X
b) 10.000X, c-d) 50.000X, e) 100.000X, f) 250.000X

Na imagem b da figura 59 obseva-se alguns dos precipitados encontrados
nesta temperatura e tempo de envelhecimento, variando em forma esférica, oval, e
cilindrica em forma semelhante a bastonetes, estando todos dispersos na matriz,
mas aglomerados preferencialmente dentro das formagbes celulares. Estes
aglomerados de precipitados podem também estar relacionados aofato do ataque
quimico remover preferencialmente a matriz metélica que os circunda, deixando-0s
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todos unidos no final desta etapa, ao observar ao microscopio. Alguns dos
precipitados mostrados na figura 59 apresentam didmetros de 10 nm no caso dos
esféricos e até aproximadamente 150 nm de comprimento para os cilindricos
(bastonetes).
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ﬁgura 59 — Microestrutura da amostra 600_10 atacada com Nital 7%. FESE. a) 250.000X,
b) 500.000X, c-d) 1.000.000X.

As simulaces realizadas no software JMatPro apresentadas na figura 60,
indicam particulas de precitados das fases Laves com tamanho de aproximadamente
90 nm para 10 h de envelhecimento a 600 °C, demonstrando coeréncia entre 0s
valores medidos (entre 10 a 150 nm) através de microscopia eletrénica (FESEM) e
as simulagdes realizadas.
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Figura 60 — Simulacéo realizada em JMatPro para envelhecimento a 600 °C. a) Tamanho de
particulas em fung&o do tempo, b) Percentual em volume das fases.

Neste presente momento, existe uma limitagdo nas ferramentas, softwares
e técnicas disponiveis e acessiveis para conhecer as composi¢cdes quimicas de
precipitados nanométricos através de analises via EDS, devido ao volume de
interacdo do feixe de elétrons com a matéria e o deslocamento (drift) deste feixe em
grandes ampliagdes, em fungdo do tempo. A figura 61 mostra esquematicamente
este volume de interacdo, com a regido caracteristica de sinal de raios-X, sendo este
adquirido da parte de baixo deste volume. O volume de interacdo depende da
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energia utilizada e material analisado, podendo chegar a uma profundidade na
ordem de até micrometros.

Feixe de elétrons

Superficie da amostra

Elétrons secundarios

Elétrons retroespalhados
Raio-X

/‘3;« Brensstrahlung

Figura 61 — llustracdo esquematica da interacdo do feixe de elétrons com a amostra. Fonte:
Bruker, (2011).

Este volume de interacdo é variavel de acordo com o tipo de elemento
guimico analisado, assim como a energia de trabalho utilizada no microscdpio
eletrénico. No intuito de diminuir este volume de interacdo em particulas menores,
pode-se utilizar energias menores, sendo que os tempo de aquisi¢do precisam ser
maiores significativamente para atingir contagens na ordem de 1.000.000. Energias
de trabalhos menores ndo possibilitaram sinais, assim como demais pardmetros
ideais necessarios para realizar analises quantitativas, sendo que nestes tempos
demasiados existe o efeito de drift que ocorre devido as grandes magnitudes
utilizadas no microscopio eletronico, onde o sinal adquirido ao final da analise pode
ser ao lado do precipitado e ndo mais no precipitado propriamente dito.

453 QUANTIFICACAO DE TEXTURA CRISTALOGRAFICA)

Medidas de difragéo de elétrons retroespalhados (EBSD) foram realizadas,
com objetivo de conhecer as texturas cristalografica e as respectivas orientacfes
preferenciais, das amostras em trés estados: como fabricado, envelhecida a 510 °C
por 10 h, solubilizada a 817 °C por 1 h, e solubilizada (817 °C/1h) seguida de
envelhecimento (510 °C/10h).

Mediante EBSD em 500 vezes de ampliacéo, realizou-se analise no plano
XY, isto é o plano paralelo a placa base, onde foi possivel perceber uma leve / fraca
textura do tipo [001] para os materiais no estado como-fabricado e apenas
envelhecido utilizados na 1% etapa de ensaios (estudo de dureza). Essa textura
desaparece com o tratamento de solubilizagéo.

O modo de solidificacdo dos filetes foi celular, sendo que este tipo de
crescimento, apresenta geralmente uma elevada textura. A orientacdo do cristal nas
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células, tende a ser aquela de maior velocidade de crescimento. Em um cristal, a
maior velocidade de crescimento é aquela perpendicular ao plano de menor
densidade atdmica. Ao ser realizado o tratamento térmico de solubilizagdo, ocorreu
uma recristalizacdo do material, formando grdos com orientacdo aleatdria, ndo
havendo textura.

Nas figuras 62 e 63, vé-se 0s mapas de orientacdo dos materiais nos estados
como-fabricado e solubilizado respectivamente, seguido de envelhecimento a 510
°C, por 10 h e nas figuras 64 e 65 as figuras de polo (100), (110) e (111) para ambos
os materiais. Ndo foi possivel observar quase nenhuma diferenca na estrutura
martensitica a partir de EBSD, das amostras estudadas.

Flgura 62 - EBSD a)l Padréo de Qualldade500x b) Mapa de Orlentagao IPFX da amostra
Fabricada FSL (12 Etapa).

a)l

SE
SE . MAG: 500 x HY: 15,0 KV WD: 17.8 mm

Figura 63 - EBSD a) Padréo de Qualidade 500X b) Mapa de Orlentag:ao IPFX da amostra
Solubilizada e Envelhecida 510 °C / 10h.
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Figura 64: Figura Polo IPFX da amostra Fabricada FSL (12 Etapa).
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Figura 65 - Figura Polo IPFX da amostra Solubilizada e envelhecida 510_10.

Os mapas de orientacéo revelaram similaridade entre todas as estruturas
das camadas, que apresentaram formatos “quadriculados de coldnias” devido a
forma como foi realizada a deposicdo de material pelo processo FSL (as camadas
eram depositadas variando a orientacdo dos filetes em 90 graus).

Normalmente, considera-se que materiais altamente/fortemente
texturizados apresentem intensidades acima de 10 nas figuras de polo. A textura
encontrada na amostra fabricada apresentou intensidade de 5,4 e 2,6 no material
solubilizado, seguido de envelhecimento. A presenca de uma maior textura no
material como-fabricado estd de acordo com o esperado, devido ao material
fabricado apresentar uma solidificagcdo celular, e obter um resfriamento répido
(principalmente nas primeiras camadas de fabricacdo, devido a placa de deposicéo



124

para a FSL - o substrato, ainda ndo estar aquecido), gerando um alto
superesfriamento.

Esta textura pode diminuir na amostra como-fabricado conforme o
aumento das dimensdes no eixo Z, devido aos sucessivos reaquecimentos das
camadas de fusdo, podendo apresentar maiores microsegregaces onde algumas
fases podem nuclear e crescer com dada coeréncia em regifes da matriz
martensitica. Neste estudo utilizou-se amostras com altura méxima de até 14 mm,
ndo apresentando fortemente esta caracteristica.

Na solubilizag8o esta condi¢do de textura anterior é alterada, devido a
recristalizacdo gerada pelo tratamento térmico. Com o envelhecimento posterior,
novas fases sdo formadas com dada coeréncia com a matriz, apresentando um nova
textura ao material.

Uma amostra no estado fabricado, confeccionada em FSL na 22 etapa do
estudo (e utilizada para estudos microestruturais apresentados anteriormente), foi
preparada e medida via EBSD para comparacdo dos resultados apresentados
anteriormente (na amostra da 12 etapa). As imagens da figura 66-a ilustram o padréo
de qualidade da amostra fabricada em 1.000 vezes de ampliacdo, e na imagem 66-
b o mapa de orientacdo IPFX desta regido.

Py!0,45m WapSize: 640X 480

oy ok e i
Figura 66 - EBSD a) Padréo de Qualldade 1. OOOX b) Mapa de Orientagdo IPFX da amostra
Fabricada FSL (22 Etapa).

Na figura 67 observa-se a figura de polo da amostra como-fabricado (22
etapa), sendo que estas medidas apresentaram resultados semelhantes mostrados na
figura 64, com textura preferencial do tipo [001] com intensidade de 8,7 na estrutura
martensitica.

A textura preferencial do tipo [001] encontrada nas amostras com estado
fabricado FSL, é comumente encontrada em materiais com reticulado cristalino
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clbico, devido a tendéncia ao crescimento preferencial destes planos [001] nestas
estruturas. As estruturas martensitica em geral sdo tetragonais, sendo consideradas
por alguns pesquisadores dos agos maraging como martensita cubica devido a sua
baixa tetragonalidade, estando relacionada ao baixo percentual de elementos
intersticiais (como o carbono por exemplo, comumente encontrado nos acos). Estes
fatos colaboram para indicar a baixa tetragonalidade do material, se aproximando
muito ou ainda sendo uma martensita cubica, visto os crescimentos preferenciais.

[001]

101] 'L’”till]E

Figura 67 - Figura Polo IPFX da amostra Fabricada FSL (22 Etapa).

A amostra envelhecida a 510 °C durante 10 h, foi medida em EBSD na
magnitude de 4.700X de ampliacdo. Encontrou-se 6,61% de austenita nesta regido
medida através de EBSD, estando coerente as medidas de 6,88% obtidas nas
quantificacdes de fase das medidas de difracdo de raios-X, que serdo apresentadas
a seguir. Vale ressaltar que as medidas de difragdo de elétrons foram obtidas em
uma area de aproximadamente 70 x 60 um? com profundidade de aproximadamente
100 nm, enquanto que nas medidas de difracdo de raios-X, foram irradiadas uma
area de aproximadamente 9 x 9 mm, com profundidades de 9 a 20 um. Apesar das
medidas de EBSD serem representadas por um volume muito menor da amostra em
comparado com o volume medido por difracdo de raios-X. Neste local os valores
de EBSD ficaram muito proximo aos valores encontrados pela quantificagao de fase
via Rietveld, nas medidas de XRD, mostrando uma certa uniformidade da estrutura
do material depois de 10h de envelhecimento.

A imagem (a) da figura 68 mostra o padréo de qualidade da regido medida,
e aimagem (b) o mapa de orientagdo IPFX da fase martensita e austenita. A imagem
68(c) mostra a fase martensitica em vermelho e a fase austenitica em verde, assim
como a imagem 68(d) mostra 0 mapa de orientacdo IPFX da fase austenitica.
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BSE: Pattern Quality+Phase Map

Px: 80 nm MapSize: 800 x 600

Figura 68 - EBSD a) Padrdo de Qualidade 4.700X, b) Mapa de Orientagdo IPFX da amostra
510_10, c) Mapa de fase da martensita (vermelha) e austenita (verde) e d) Mapa de
Orientacdo IPFX da austenita.

Nas imagens da figura 69, vé-se as figuras de polo (100), (110) e (111) da
fase martensitica (a-CCC) da amostra envelhecida a 510 °C por 10 h, e na figura 70
as figuras de polo (100), (110) e (111) da fase austenitica.

A partir destas medidas “pontuais” em algumas ripas de martensita (devido
a area medida em maiores ampliacdes), observou-se uma forte textura na martensita
do tipo [101] com intensidade de 42 (figura 69). A fase austenitica apresentou uma
forte textura do tipo [001] com intensidade de 120 (figura 70) indicando uma
tendéncia a crescimento preferencial a partir da martensita. Na figura 68(c) observa-
se os sitios preferenciais para nucleacdo e crescimento da austenita reversa, sendo
estes os contornos dos pacotes/feixes de ripas da martensita.

Esta relacdo de orientagdo apresentada anteriormente, colaboram para
indicar que nesta regido (especifica medida), existe uma relacao cristalogréfica com
paralelismos entre os planos com orientacdo do tipo [001]y Il [101]«, semelhante a
relacdo de orientacdo indicada por Pitsch citada na tabela 11.
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Figura 69 - Figura Polo IPFX da martensita — amostra 510_10.
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Figura 70 - Figura Polo IPFX da austenita — amostra 510_10.

454 QUANTIFACAGAO DE FASES VIA DIFRACAO DE RAIOS-X

A seguir sdo apresentadas as medidas de difracdo de raios-X, realizadas
com fonte de Cobre e Cromo, com objetivo de identificar, avaliar e quantificar o

percentual de fases da matéria prima da amostra fabricada e das amostras tratadas
termicamente.
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4.5.4.1 Medigdes com a fonte de Cobre

A figura 71 ilustra o padréo de difragdo de medigdes com a fonte de Cobre,
do p6 metélico (a) e das amostras fabricadas por FSL (b) e depois do tratamentos
térmicos de solubilizagdo (c).

A partir das medidas com a fonte de Cabre, é possivel concluir que tanto o
p6 metalico quanto o material fabricado, e solubilizado sdo formados
predominantemente de martensita. O padrdo de difracdo da medida do pé e do
material fabricado apresenta um pequeno pico da austenita nos planos de difracéo
200 e 220 conforme indicado na imagem, entretanto nestas condi¢des de medidas
ndo é possivel quantific-los.

2
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Figura 71 - Comparativo dos difratograma obtidos com a fonte de Cobre - a) p6 metélico,
b) material fabricado FSL, c) solubilizado a 817°C / 1h.

A fonte de raios-X de cobre causa fluorescéncia no ferro presente na
amostra, gerando um ruido na medicdo e dificultando medicdes de baixo percentual
de algumas fases presentes em ligas ferrosas, sendo neste caso aconselhavel a
utilizacdo de monocromadores ou de uma fonte de Cromo ou Cobalto.

4.5.4.2 Medigbes com a fonte de Cromo
4.5.4.2.1 Picos de difracao na faixa angular 2theta de 62 a 163°

Com a fonte de Cromo (Cr) foi possivel obter melhores condicGes de sinal
versus ruido de medicdo, o que permitiu conseguir as condigdes para quantificagdo
das fases através do método de Rietveld. A imagem da figura 72 mostra a medicédo
do p6 metélico (a), da amostra e no estado como-fabricadas por FSL (b) e depois
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do tratamentos térmicos de solubilizacdo seguido do envelhecimento a 440 °C

durante 10 h com a indicacdo dos planos medidos da austenita (y) e da martensita
(M).

Po AR
a} - } M,,
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1 | | M ‘ / \
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lf\\
} / \\
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[*2Theta] (Chromium (Cr))
Figura 72 - Comparativo dos difratograma obtidos com a fonte de Cromo. a) p6 metalico, b)
material fabricado FSL, c) solubilizado a 817°C / 1h, seguido de envelhecimento a 440_10
h.

Através deste comparativo podemos observar que o p6 metalico atomizado
a gas, apresenta intensidade de sinal nos picos da austenita (111) em
aproximadamente 66°, (200) em aprox. 79° e (220) em 128° (2 Theta), sendo que o
material fabricado via FSL demonstrou menor intensidade nestes picos, ilustrando
que o resfriamento e distribuicdo de elementos de liga durante a solidificacdo do
processo de fusdo seletiva a laser foram tdo bons ou melhores que as condigdes
obtidas na atomizacéo a gas.

Em hipotese, na atomizacao tem-se uma solidificacdo direcional ao centro
da particula e possivelmente maior concentracdo de soluto nesta regido, com
condicdes favoraveis a presenca da austenita. A segunda hipétese para a amostra
fabricada apresentar menores picos de difracdo da austenita em comparado com o
po6 atomizado, é devido a todas as amostras fabricadas por FSL serem preparadas
metalograficamente até silica coloidal, com posterior ataque quimico para remogao
da camada encruada pela preparacdo. Durante a preparacdo metalografica, parte da
austenita presente nas amostras pode ter sido transformada em martensita pelos
esforcos mecénicos da preparacdo metalografica (SIT). Visando minimizar estes
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efeitos as amostras foram atacadas quimicamente (com Nital 7%) a fim de realizar
uma decapagem nesta regido de preparacao, enquanto que a amostra do pé metalico
foi medida diretamente sobre disco de Silicio (sem picos nesta faixa angular de
medida). Este procedimento de preparacdo e ataque quimico foi semelhante para
todas as amostras estudadas, exceto para o p6 metalico.

A terceira hipdtese, é de serem percentuais observados na ordem de
aproximadamente 0,7%, que estdo no limite de deteccdo da técnica de difracdo de
raios-X, podendo indicar que as duas medidas tem valores muito semelhantes.

A amostra solubilizada a 817 °C durante uma hora eliminou praticamente
toda a microsegregacao de elementos de liga intercelular assim como toda presenga
de austenita oriunda do processo de fabricacdo, sem indicios destes picos da fase
austenitica mesmo em tratamento térmico de envelhecimento durante dez horas a
440 °C.

4.5.4.3 Quantificacao de Fase pelo método de Rietveld

A determinacgdo e conhecimento da porcentagem volumétrica das fases
presentes em agos maraging é de grande importancia, devido a estas estarem
diretamente ligadas as propriedades mecanicas, magnéticas e triboldgicas (Pardal,
2012). A formagdo de precipitados e a reversdo da austenita so as fases estudadas
com maior objetivo de identificag8o e quantificacéo.

Na sequéncia sera apresentado algumas medi¢des com fonte de radiacéo
de Cromo e quantificacdes de fase através do software HighScore Plus pelo método
de Rietveld para as fases martensitica e austenitica.

As principais cartas cristalograficas utilizada para quantificacdo, foram do
banco de dados da “Crystallography Open Database (COD)”, com a carta
COD9013473 (96-901-3474) para a estrutura cristalina CCC (martensita — cor azul
indicativa junto a cada pico dos difractogramas, e também nas linhas abaixo destes
picos), do grupo espacial Im — 3 m (229) e a carta COD9008469 (96-900-8470)
para a estrutura cristalina CFC (austenita — cor verde), do grupo espacial Fm — 3m
(225).

A figura 73(a) mostra o difratograma do p6 metalico atomizado a gas, que
foi utilizado de matéria prima para a fabricagdo das amostras através de FSL, e a
figura 73(b) a diferenca entre medicdo e as curvas de quantificacdo. A
quantificacdo de fase no pé metalico, apresentou um volume de 97,35 % de
martensita e 2,65 % de austenita, indicando que um pequeno percentual de austenita
é encontrado mesmo que em condicBes de resfriamento acentuadas como na
atomizacao a gas, podendo ser estas fases geradas pela microsegregacdo conforme
hip6teses comentada no tépico anterior.



131

B vio
a} Po_AR|
W1ror97,35 % M- MARTENSITA
[ Iron|2,65% ¢ - AUSTENITA
)
10000 — EEx)
M211
5000 —
M200
i1
. f200 . Y220
[ ] k [ ]
A P st
|
0 T T 1 I T | I I T
70 80 920 100 110 120 130 140 150 160
b) Position [°2Theta] (Chromium (Cr))
ig: AN LA v _.n.ﬂlum L ]M%
At R a—

Figura 73 - a) Difratograma do p6 metdlico com quantificacdo de fase via Rietveld, b)
Grafico de diferenca entre medida e ajuste da curva da quantificacao.
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Figura 74 - a) Difratograma da amostra fabricada FSL, com quantificacdo de fase via
Rietveld, b) Gréafico de diferenca entre medida e ajuste da curva da quantificacéo.
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A quantificagdo de fase da amostra como-fabricada apresentou um volume
de 98,10 % de martensita e 1,90 % de austenita, indicando uma diferenca menor do
que 0,75 % de austenita do que o encontrado no pé metalico. Apesar de pequena
diferenca encontrada entre 0 pé metalico e a amostra como-fabricada, é perceptivel
através do método comparativo dos picos da austenita, dos difratogramas das duas
condi¢des, condizendo com os valores obtidos. Entretanto, também vale ressaltar
gue esta técnica de quantificacdo pode chegar a um erro de aproximadamente 1 a 2
%, mesmo com bons refinamentos. A figura 74(a) ilustra o difratograma da amostra
no estado como-fabricada (F_AR), e a figura 74(b) a diferenca entre medicéo e as
curvas de quantificacdo. Kempen et al (2011) observaram as fragGes volumétricas
das fases medidas via difracdo de raios-X e quantificadas pelo método de
refinamento de Rietveld, de 5,8 % de austenita no material no estado fabricado.
Estas diferencas de percentuais encontrado entre este presente estudo e o de
Kempen et al (2011), podem estar relacionados a diferencas de parametros de
fabricacdo no equipamento de FSL, como por exemplo, as menores velocidades de
movimentacdo do laser, que ocasionam um maior reaquecimento das camadas
adjacentes, favorecendo a reversdo da austenita. Deseja-se neste material obter
sempre 0 menor percentual de austenita durante a fabricacéo.

O tratamento térmico de solubilizacdo 817 °C durante uma hora,
proporcionou uma isencao de austenita nas amostras de ago maraging fabricado por
FSL. Amostras com solubilizacdo seguida de envelhecimento a 440 °C durante dez
horas ndo apresentaram a presenca de picos de difracdo nos planos da austenita,
indicando ndo ter ocorrido a reversdo de austenita na matriz nesta condicao,
apresentando um volume de 100 % de martensita, conforme ilustrado na figura 75.

As amostras que ndo sofreram solubilizagao posterior a fabricacéo via FSL
sendo diretamente envelhecidas a 440 °C durante dez horas junto com as amostras
anteriores na mesma “fornada” apresentaram um volume de 94,95 % de martensita
e 5,05 % de austenita (figura 76). Esta condicdo de envelhecimento foi a que
apresentou o segundo maior pico de dureza, (sendo a maior dureza a amostra que
passou pela solubilizacdo antes destes envelhecimento), porém, estas evoluiram
com um acréscimo de 3,15% de austenita, em comparado com a amostra fabricada
(que tinha 1,90 %) demonstrando que a formacdo de precipitados é o maior
responsdvel pelos picos de dureza nos agos maraging, Vvisto que houve
aproximadamente 1,25% de reversao da austenita.
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Figura 75- a) Difratograma com quantificacdo de fase via Rietveld,da amostra solubilizada
a817°C/1h, envelhecida a 440 °C durante 10h, b) Grafico de diferenga entre medida e ajuste
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Figura 76 - a) Difratograma com quantificacdo de fase via Rietveld da amostra envelhecida
a 440 °C durante 10h, b) Grafico de diferenca entre medida e ajuste da curva da

quantificagdo.
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Este fato ilustra que uma fase para crescer a partir de um ndcleo pré-
existente, precisa de uma menor energia de ativa¢do quando comparado a energia
necessaria para formar um nucleo e crescer a partir deste. Quando foi realizado o
envelhecimento a partir de uma matriz martensitica com nicleos de austenita (como
a amostra fabricada), houve condicGes termodinamicas favoraveis para esta fase
crescer rapidamente através do substrato de austenita que ja formado. Enquanto que
uma amostra que precisa gerar ntcleos de uma nova fase, como no caso da amostra
solubilizada com isen¢éo de austenita, mesmo apds 10 h a 440 °C, necessita de uma
maior energia de ativacdo para formacdo de austenita reversa.

A condicdo de envelhecimento a 440 °C e 480 °C durante 10 h
apresentaram uma pequena diferenca entre o percentual de austenita reversa, sendo
5,05 % e 545 % respectivamente. A quantificacdo de fase da amostra com
envelhecimento a 480 °C durante 10 h, é mostrada na figura 77.

Na figura 78 das amostras com envelhecimento a 510 °C durante 10 h,
observa-se a intensidade dos picos da austenita que comecam a ficar bem definidos
para os planos (111), (200) e apresentaram um pico consideravel para o plano (220),
apresentando na quantificacdo 6,88% de austenita e 93,12% de martensita.

Durante envelhecimento a 600 °C a formag&do da austenita reversa é ainda
mais intensa do que para os demais experimentos, apresentando percentuais de
austenita reversa para poucos minutos de tratamento, conforme evidenciado pelas
quedas de dureza apresentadas no grafico da figura 30. Para fins comparativo, dos
mesmos tempos de envelhecimento avaliando somente o efeito da temperatura,
realizou-se medidas de difracdo na amostra envelhecida a 600 °C durante 10 h.

A quantificacdo de fase da amostra envelhecida a 600 °C durante 10 h,
indicou 35,13% de austenita e 64,87% de martensita, conforme apresentado na
figura 79.

Além do percentual das fases presentes nesta condicdo envelhecida a 600
°C durante 10 horas, outra informag&o pode ser extraida desta medida mostrada na
figura 79, que é de uma textura no plano (200) da austenita. Observa-se 9.629
contagens para o plano (200) da austenita, e o plano (111) da austenita com 4.270
contagens, indicando uma possivel orientacdo preferencial da austenita no plano
(200) em relagdo ao plano de medicdo, paralelo ao plano de fratura (ensaio de
impacto). Isto é constatado através de simulacdo no software CaRine mostrado na
figura 80. Observa-se este comparativo de como seria uma fase austenita sem
textura, com o plano (111) de maior intensidade (100%) na estrutura clbica de face
centrada (grupo espacial 225), e o plano (200) apresentando 45 % da intensidade
em comparado com o plano (111).
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Figura 77 - a) Difratograma com quantificagdo de fase via Rietveld,da amostra 480_10, b)
Grafico de diferenca entre medida e ajuste da curva da quantificacéo.
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Figura 78 - a) Difratograma com quantificacdo de fase via Rietveld da amostra 510_10, b)
Grafico de diferenca entre medida e ajuste da curva da quantificagéo.
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Figura 79 - a) Difratograma com quantificagéo de fase via Rietveld,da amostra 600_10, b)
Gréfico de diferenca entre medida e ajuste da curva da quantificagéo.

100

o 1
I
moT
0
s 4
a0 T
EI

a0

10 s

11,1

| 6717, 100.0

200
(7939 46,0

220
(129,18 ,61.61

287

1]

<11]

T T T T T T T T T T T T
T a0 o0 100 110 120

T T T T
130 140

Figura 80 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase CFC.

A tabela 23 apresenta os percentuais de austenita encontrados em cada
condi¢do analisada e os respectivos indicativos de Goodness of Fit, R expected e R
profile, utilizados como pardmetros na quantificacéo através do método de Rietveld.
Estes parametros ainda podem ser ainda melhor refinados com as alteracdes dos
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elementos quimicos substitucionais presentes em solugdo sélida nas respectivas
estruturas cristalina, entretanto esta quantificacdo permaneceu dentro dos limites de
aceitacdo do método utilizado, com o refinamento e ajuste nas caracteristicas
estruturais das cartas cristalograficas referenciadas.

Tabela 23 - Resultado da Quantificacdo de fase via Rietveld.

Austenita | Goodness R R

Amostra (%) of Fit expected | profile
P6 CI50ws 2,65 2.5 2,8 3,2
Fabricado 1,90 1,90 2,9 3,1
44010 5,05 1,8 2,7 2,8
S44010 0 2,0 2,5 2,8
48010 5,45 15 2,6 2,4
51010 6,88 1,6 2,7 2,6
60010 35,13 1,8 3,0 3,1

4.5.4.4 Picos de difracé@o na faixa angular de 20 a 64° 2theta

As medi¢des em difragdo de raios-X com a fonte de radiagdo de Cromo,
indicaram picos de difracdo na faixa angular de 20 a 64° 2theta, conforme ilustrado
na figura 81.

Neste estudo até o presente momento ndo se obteve sucesso nas
quantificacBes de fases intermetalicas precipitadas na matriz (nesta faixa angular)
devido ao baixo percentual em volume e possiveis orientacGes preferencias com a
matriz, apresentando baixa intensidade nas medidas realizadas com detector
pontual de Xenonio.

No intuito de identificar estes picos de difragdo, simulacbes de
difratogramas em software CaRIne foram realizadas para possiveis comparacdes
com as fases precipitadas na matriz durante os diferentes tempos e temperaturas de
envelhecimento apresentadas na revisdao de literatura. Estes difratogramas
simulados nesta faixa angular através do software CaRlIne sdo apresentados
separadamente para cada fase, no anexo A.
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Figura 81 - Comparativo dos difratograma na faixa angular de 20 & 64° 2Theta — Fonte de
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Tabela 24 - Comparativo de picos de difracdo encontrados nas medidas com fonte de
raio-x de Cromo, na faixa angular 2Theta de 20 a 64° com simulacdes realizadas no
software CaRlIne, das principais fases precipitadas nos agos maraging 300.

Picosde difragdo  p\ov 1 o74s| a8 | 442 468 6061 61,9
(2 Theta-Cr)
Fase Esteq. | CaRlIne | | | l 1 | |
Nis(TiMo) | AsB | 2 Theta 44,54
Planos 1,0,2
Ni;Mo A;B 2 Theta 41,4 43,98
Planos 1,1,0 0,1,1
Fe Mo AB 2 Theta | 27,57 41,2 46,33 61,72
Planos 0,0,1 2,2,0 3,1,0 11,2 321
S AgB 2 Theta 44,2 59,69_59,90
Planos 2,0,0 3,-1,0_1,0,1
U A,B; | 2Theta 60,68
Planos 2,2,2
U A;Bs 2 Theta 41,69 41,81 60,18 61,99
Planos 0,0,8_1,0,5 2,-1,3 2,-14
Fe,Mo A,B | 2Theta 61,81
Fe,Mo A,B 2 Theta 60,7
Laves A,B Planos 2,-1,1
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Através destes comparativos relacionados aos picos de difracdo medidos
com a fonte de Cromo (figura 81) e as simula¢fes em software CaRlIne (figura 114
a 124 no Anexo) correlacionados as possiveis fases precipitadas na matriz citadas
nas revisdo de literatura, observa-se que estes coincidem, (conforme apresentado na
tabela 23), indicando que estes picos encontrados nas medicdes de 20 a 64° 2 Theta,
podem estar relacionado aos precipitados simulados.

4.6 Ensaio de Tracdo

A seguir na tabela 25 sdo apresentados os valores medios obtidos no ensaio
de tracdo em temperatura ambiente.

As amostras na condi¢do como-fabricada via FSL apresentaram limite de
escoamento de 1.046 MPa e resisténcia a tragdo de 1180 MPa, com 15,6 % de
alongamento total, sendo similares aos resultados encontrados pela empresa EOS
ao fabricar amostras com poténcia do laser de 400 W, sendo estes: 1.100 MPa de
limite de escoamento, e 1.200 Mpa de resisténcia a tracdo, com 12% de
alongamento. A empresa Concept Laser com diferentes pardmetros de fabricacéo
(sendo 180W de poténcia do laser, 600 mm/s a velocidade de varredura e 30 um de
espesura de camada), apresentaaram resultados nas amostras produzidas de limite
de escoamento de 950 MPa, resisténcia a tracdo de 1.100 Mpa e alongamento total
de 4 % (tabela 12).

Tabela 25 —Valores obtidos nos corpos de prova no ensaio de tracao.

Resisténcia Médulo de .
Condigdo Escoamento a Tragdo GG Elasticidade Energ'la
Rp0,2 Mpa Mpa Total % Gpa Absorvida J
Fabricado | 1.046 (71) | 1.180(23) 15,6 (1,2) 191 (11) 37,9 (0,8)
440_10 1.883 (27) 1.926 (15) 4,4(0,3) 179 (22) 10,5 (0,2)
S_440 10| 2.005(21) | 2.042(15) 4,63 (1,0) 159 (4,0) 10,5 (0,4)
480_5 1.913 (22) 1.926 (3,8) 5,40 (-) 138 (-) 11,1 (0,2)
510_1 1.820 (15) 1.883 (14) 6,7 (1,6) 161 (-) 13,0(1,0)
510_2 1.830(27) | 1.878(19) 7,0 (0,3) 165 (27) 12,9 (1,0)
510_5 1.765 (30) | 1.795 (14) 8,6 (0,3) 151 (10) 14,5 (0,9)
510_10 1.762 (58) 1.781 (50) 8,4(-) 160 (-) 13,42 (1,3)
600_03 | 1.415(63) | 1.472(32) 16 (1,3) 138 (25) 24,51 (1,2)
600_10 | 1.112(11) 1.228 (3) 21,9 (1,1) 107 (3,0) 38,4 (1,8)

Nota: Os valores entre parénteses sdo os desvios padréo dos valores medidos.
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Para fins comparativos entre algumas referéncias e o0s resultados
encontrados neste estudo, apresenta-se graficos de barras na figura 82 que facilitam
a vizualizagdo destes.

[Mpa] [%]  [Mpa] [%]
2.200 30 2.200 30
2.000 = z = 27 2.000 27
1.800 = 24 1.800 2%
1.600 i ¢ 5 1600 2
:‘g 18 :423 18
1.000 (=L ST B
800 12 gno 12
600 9 600 9
400 6 400 6
200 3 om0 L L 3

0 0 0 0

FAB 44010 S44010 4805 5101 5102 60010 FAB 4906 5406
Neste estudo_Rabelo.A Concept
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Figura 82 - Comparativo de propriedades mecanicas. a) Amostras deste estudo, b) Concept
Laser ¢) EOS, d) Kempen em amostras fabricadas via FSL e amostras forjadas.
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Os acos maraging produzidos por FSL no estado como-fabricado (isto é,
sem tratamento térmico), apresentam uma maior resisténcia a tracdo do que o
material processado convencionalmente (que geralmente é solubilizado e
temperado), comparando tanto os obtidos neste estudo como tambem nos resultados
encontrados por Kempen et al 2011 em ago maraging 300 (tabela 14).

Estas caracteristicas podem estar relacionada a microestrutura refinada
obtida pelo processo de FSL, com células resultantes da solidificacdo celular, com
didmetro < 1 pm, devido as altas taxas de resfriamento (alto gradiente térmico)
durante a solidificacdo. Outro fator que também pode contribuir para esta maior
resisténcia mecanica é a formagdo de uma zona coerente (GP) e formacdo de
precipitados devido ao reaquecimento produzido pela deposicdo das camadas
subsequentes, onde a pog¢a de fusdo da camada superior reaquece a temperaturas
elevadas as camadas inferiores e adjacentes. As varias regifes da zona afetada pelo
calor (ZAC), vdo experimentar ciclos térmicos muito diferentes, com temperaturas
de pico que vdo desde aquela em que é produzido um efeito de envelhecimento da
zona fundida (do filete anterior) até temperaturas de pico proximas a temperatura
de fusdo. Logo, refere-se a temperaturas de pico entre aproximadamente 700 °C
(considerando que o tratamento de envelhecimento a 600 °C produziu efeito em
poucos minutos) até pouco menos de 1.500 °C.

Na regido da ZAC que atingiu maiores temperaturas, ocorre austenitizacéo
e solubilizagdo no aquecimento, e témpera no resfriamento (obtem-se, como
resultado, martensita supersaturada nos diversos elementos de liga). Em
temperaturas inferiores, houve austenitizacdo parcial e, portanto, témpera parcial.
Em temperaturas ainda menores, houve envelhecimento e sobre-envelhecimento.

Estes argumentos citados anteriormente também sdo defendidos por
outros autores que pesquisaram a fabricacdo de ligas por fusdo seletiva a laser
(ZHENG; ZHOU; SMUGERESKY, 2008; JAGLE; RAABE; HUMBEECK,
2014).

A formacéo de zonas de GP, podem levar a um acimulo de soluto, que se
torna possivel sitio para nicleacdo de fases intermetélicas durante o tratamento
térmico, ou durante a fabricagdo, como citado anteriormente (JAGLE; RAABE;
HUMBEECK, 2014). Segundo pesquisadores, alguns acos maraging apresentaram
endurecimento apds apenas alguns segundos em temperaturas de envelhecimento,
devido a estes aglomerados de soluto (SHEKHTER; AARONSON; MILLER,
2004; PERELOMA et al, 2009).

A figura 83 mostra esquematicamente a influéncia destas zonas de soluto
no aumento da dureza (que estd relacionada com o aumento da tensdo de
escoamento do material), assim como as quedas de dureza devido ao super-
envelhecimento da liga (overaging).
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Super-Envelhecimento

Dureza (Resisténcia)

Zonas de solutos

Tempo de envelhecimento (log)
Figura 83 — llustracdo esquemética da formagao de zonas de soluto e super-envelhecimento,
relacionadas com a dureza do material (adaptado de sideplay.com/valletrompia.it).

Um exemplo destes ganhos de resisténcia para baixos tempos de
envelhecimento é encontrado na amostra envelhecida a 510 °C durante 1 h, na qual
se obteve resisténcia a tragdo de 1.883 MPa, limite de escoamento de 1.820 MPa e
alongamento total de 6,75 %, com 13 J de energia absorvida ao impacto Charpy
(conforme apresentado este ultimo no proximo topico). Estes valores de resisténcia
demonstraram certa estabilidade para tempos de envelhecimento de até 5 h em 510
°C, com uma variacdo de aproximadamente 100 MPa apresentando o pico de dureza
para esta temperatura, decrescendo a resisténcia a tracdo e o limite de escoamento
para o tempo de 10 h, devido ao coalescimento dos precipitados e reversdo da
austenita.

A boa combinacdo de propriedades mecanicas encontrada nos conjuntos de
corpos de prova envelhecidos a 510 °C durante apenas 1 h, indicam ser 6timas
condigdes para serem aplicados em moldes e matrizes. Estes representam uma
diminuicdo do tempo de poés-processamento e do custo do material. Um dos
principais requisitos dos solicitantes de moldes € a dureza de aproximadamente 54
HC, levando a este tratamento e tempo ser um potencial “candidato” para esta
aplicagdo, com baixo custo visto 0 tempo necessario.

Experimentos e andlises realizados por Sha et al (1993) em um aco
maraging C300 envelhecido a 510 °C, também indicaram um rapido aumento na
dureza em pequenos tempos de tratamento, com pico de dureza apds 1 h de
envenhecimento. Nestes experimentos 0s pesquisadores sugeriram que nos
primeiros estagios, observa-se um aumento significativo de dureza nos acos, que
esta relacionado a nucleacdo e crescimento dos precipitados. Este aumento de
dureza seguiu até aproximadamente 8 h de envelhecimento, onde um pico de dureza
¢ atingido devido ao balango entre crescimento e o coalescimento destes
precipitados. A partir do pico de dureza, existe um coalescimento dos precipitados
e formacdo da austenita reversa obtendo uma queda na dureza e diminuicdo na
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resisténcia a tracdo, entretanto um aumento na ductilidade, alongamento e
tenacidade da liga.

Envelhecimentos realizados a 480 °C durante 5 h proporcionaram
resisténcia a tracdo de 1926 MPa, limite de escoamento de 1912 MPa, e
alongamento total 5,40 %, representando um ganho em relagdo a condicdo fabricada
de 83 % no limite de escoamento, 63 % na resisténcia a tracao.

Kempen et al (2011) encontraram aumentos de resisténcia a tracdo
similares de até 72 %, partindo de 1.290 MPa no estado fabricado para 2.216 MPa
no estado envelhecido a 480 °C durante 5 h, entretanto o alongamento reduziu de
13,3% o estado fabricado FSL para 1,6 % com o tratamento térmico.

Os maiores ganhos de resisténcia mecanica encontrados neste estudo foram
nas amostras que sofreram solubilizacdo a 817 °C por 1 h, seguida de
envelhecimento a 440 °C durante 10 h, apresentando resisténcia a tragéo de 2.042
MPa, limite de escoamento de 2.005 MPa e alongamento total de 4,6%. Estes
representam em comparagdo com as amostras no estado como-fabricado, um ganho
de 91 % no limite de escoamento e 73 % na resisténcia a tracdo, mas um decréscimo
no alongamento total de 70 %. Estes valores obtidos se enquadram dentro do limite
de resistencia esperado para um a¢o maraging C300, apresentando um alongamento
em aproximadamente trés vezes do valor encontrado por Kempen et al (2011).

Em comparacdo com a condigdo como-fabricada, a amostra tratada
termicamente a 600 °C durante 10 h, apresentou um ganho em todas as propriedades
mecanicas analisadas, obtendo os melhores valores de alongamento total até ruptura
com 21,9 %, e energia absorvida ao impacto (38,42 J, conforme préximo topico),
com pouco ganho na resisténcia a tracao (1.228 MPa), limite de escoamento (1.112
MPa) e dureza (403 HV). Estes resultados sdo decorrentes dos coalescimento dos
precipitados e do percentual de austenita reversa (35 %) presente nesta amostra,
conforme descrito anteriormente nas quantificagcdes de fases.

4.7 Ensaio de Impacto (Charpy)

A tabela 26 apresenta os valores (médias de 3 amostras) da energia absorvida
nos ensaios Charpy, realizados em temperatura ambiente. Nesta tabela observam-
se duas condicBes que favorecem a maior tenacidade, a saber: a condi¢cdo como-
fabricado com 37,92 J, e a amostra envelhecida a 600 °C por 10 horas a energia
absorvida é de 38,42 J. Envelhecimento a 480 °C durante 5 h, e envelhecimentos a
510°C por 1 h, obtiveram 11,1 e 12,9 J, demonstrando uma boa tenacidade a fratura
nestas condices. As topografias de fratura das amostras ensaiadas por impacto
neste estudo, serdo apresentadas na sequéncia.
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Estudos realizados por Kempen et al (2011) em amostras de agos maraging
300 fabricadas por FSL com densidade de 99,3 %, apresentaram valores de
aproximadamente 40 J para o material no estado fabricado, e 5 J para o material
envelhecido a 490 °C durante 5 h. Conforme as imagens apresentadas na figura 19,
Kempen et al (2011) indica que a amostra envelhecida nesta condigéo obteve fratura
do tipo fragil, com fratura intergranular e transgranular.

A maior densidade das amostras utilizada neste trabalho (99,61%) pode ter
produzido um ganho de tenacidade e ductilidade do corpo de prova envelhecido
como citado anteriormente (11,1 J para envelhecimento a 480°C /5 h e 12,9 J para
510° C / 1 h). Os valores de energia absorvida ao impacto do material como-
fabricado ficou muito semelhante com os obtidos por Kempen et al (2011), sendo
gue o maior percentual de austenita (5,8%) presente nas amostra no estado como-
fabricadas estudadas por Kempen, justificam a tenacidade um pouco maior do que
encontrada neste presente estudo, ao qual apresentou um percentual de austenita
reversa de 1,9% nesta condicéo.

Tabela 26 — Valores de Energia Absorvida no ensaio de impacto Charpy a temperatura
ambiente.

Amostra | Energia A. (J) | Desv. Padréo (J)

Fabricado 37,92 0,84

S 440 10 10,55 0,39
440 10 10,51 0,22
480 5 11,13 0,17
510 1 12,97 1,05
510 2 12,90 1,00
510 5 14,46 0,9
510 10 13,42 1,33
600_03 24,51 1,22
600_10 38,42 1,81

Para facilitar as comparaces estre as condigdes, a figura 84 mostra o gréafico
de energia absorvida ao impacto em Joules, dos CPs ensaiados neste presente estudo
e os resultados apresentados por Kempen et al (2011), citados na revisdo de
literatura.

Embora os resultados sejam semelhantes entre as amostras no estado como-
fabricada (37,9 J) e envelhecida a 600 °C durante 10 h (38,4 J), eles podem
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apresentar uma diferenca significativa se as amostras forem ensaiadas em
temperaturas abaixo de 0 °C, devido as diferencas nas microestruturas presentes em
cada amostra. A amostra no estado como-fabricada apresentou nas quantificaces
de fase feitas através de difragéo de raios-X, 98,1 % de estrutura martensitica (CCC)
e 1,9% de austenita (CFC), enquanto que a amostra envelhecida a 600 °C por 10 h,
apresentou, além da martensita e precipitados, um percentual de 35,13 % de
austenita reversa (CFC). Outro fator que colabora para esta maior resisténcia,
decorre do fato haver estas fases (citadas) precipitadas, aumentam a &rea de
interface entre estas fases.

Os materiais com estrutura cristalina CFC, em geral, ndo apresentam uma
transicdo ductil-fragil tdo significativa, com queda acentuada da tenacidade ao
diminuir a temperatura. As estrutura CFC (austenitica) pode ser transformada em
martensita durante a deformacdo plastica através do efeito TRIP (tranformation
induced plasticity) ou SIT (stress induced transformation), resultando em elevada
tenacidade e tensdo de escoamento, 0 que pode ser interessante para determinadas
aplicacOes.
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Figura 84 — Grafico com valores de Energia absorvida ao Impacto, em Joules (J).

Os menores valores de energia absorvida ao impacto foram encontrados nas
condi¢des que resultaram em méxima dureza. A amostra envelhecida a 440 °C por
10 h, e a amostra que foi submetida a solubilizagéo a 817 °C por 1 h, seguida de
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envelhecimento a 440 °C por 10 h, tiveram valores semelhantes de 10,55 e 10,51 J,
respectivamente.

Estes resultados apresentados, com varia¢des da energia absorvida entre 10,5
e 38,4 J, ilustram a importancia do entendimento e conhecimento da aplicacdo de
um componente/produto, assim como todas as solicitacfes e condicdes de servico,
para otimizar o produto conforme as necessidades da aplica¢do, sem esquecer que
além da estrutural do material, a tenacidade é afetada por fatores ambientais,
geomeétricos e de carregamento, conforme descrito na revisdo de literatura.

Quando se busca a maior resisténcia mecénica e dureza, pensando em um
componente como um molde ou inserto, a tenacidade ndo é uma propriedade chave,
mas € importante. Em alguns casos especificos para fabricacdo de moldes e insertos
a tenacidade pode ser um critério a ser considerado ja que as cargas durante
fechamento podem levar a ruptura dos componentes. Entretanto se a aplicacéo for
um suporte estrutural sujeito a esforcos ciclicos, objetivando resisténcias de
escoamento e resisténcia a tracdo especificas, assim como um alongamento maior
antes de ruptura, busca-se uma maior tenacidade a fratura, onde deve-se avaliar todo
0 contexto envolvendo a aplicacéo.

4.8 ANALISE DAS SUPERFICIES DE FRATURA

As superficies de fratura de diferentes amostras ensaiadas ao impacto
foram analisadas via estereomicroscépio, assim como em microscopia eletrnica de
varredura (FESEM) e, quando requerida, microanalise quimica via energia
dispersiva de raios-X (EDS). Para serem utilizados como exemplo para a
caracterizacdo foram selecionados alguns corpos de prova que apresentaram valores
de energia absorvida proximos a média dos valores obtidos em todas as amostras.

A fratura se inicia no entalhe, tendo uma triaxialidade de tensGes que
podem resultar em deformacéo dictil (com dimples) ou fratura fragil (por clivagem
ou em forma intergranular). Neste estudo sera apresentado os aspectos da topografia
de fratura na regido central e lateral perpendicular ao entalhe, mantendo as mesmas
regibes para todos os corpos de prova apresentados.

4.8.1 Topografia de Fratura da Amostra Fabricada

A avaliacdo comegou com a superficie de fratura da amostra no estado
como-fabricado, com intuito de conhecer o estado das amostras antes de serem
submetidas a tratamento térmico. Na figura 85 sdo mostradas as imagens da
superficie de fratura da amostra ensaiada ao impacto, obtidas no estereomicroscépio
(a) e na foto digital macro (b), onde observa-se uma pequena area de expansdo
lateral nesta condicdo, como caracteristica de tenacidade apresentada durante
ensaio. A seta na foto da esquerda indica o sentido de propagacgdo da fratura no
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ensaio (local do entalhe). Nas figuras 86 a 91 sdo mostradas imagens obtidas por
microscopia eletrénica de varredura (FESEM), do centro do corpo de prova (a) e de
uma das laterais (b) perpendicular ao entalhe, para observagdo das caracteristicas
encontradas na lateral das amostras, mantendo este procedimento para as demais
amostras.

Figura 85 - CP como- fabrlcado fraturada em Impacto a) Estereomlcroscoplo b) Macrofoto
digital.

Em menores ampliagcbes como, por exemplo, em 500 vezes (figura 86),
observam-se grandes relevos gerados pela significativa deformacéo pléstica no
centro e na lateral da amostra, revelando uma caracteristica de fratura ddctil, sendo
possivel ainda visualizar nesta ampliacdo alvéolos (dimples) de maiores dimensdes.
Nestas ampliacBes observam-se microcavidades de maiores dimensdes com
particulas de aproximadamente 7 um de didmetro na regido central das mesmas,
como aquela indicada com a seta na figura 86(a).

Figura 86 — Superficie de fratura do CP observada em aprox. 500X: a) centro, b) lateral.
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Os dimples esféricos sdo resultantes da nucleagdo, crescimento e
coalescimento de microcavidades durante a deformacdo plastica, geradas pelo
surgimento das discordancias em torno das particulas para acomodar as
incompatibilidade de deformacdo entre a matriz e o precipitado, o que gera tensdes
adicionais que sdo somadas as tensbes sobre as particulas de segunda fase. As
tensdes resultantes desta deformacdo plastica podem gerar uma decoesao
(escoamento sem corte) na interface entre particula e precipitado, ou ainda fraturar
a particula de segunda fase através de cisalhamento.

Na regido da lateral do corpo de prova observa-se em menores ampliacGes
uma deformacdo plastica menor que na regido central, porém ao observar com
ampliacdes de 5.000 vezes (figura 87), encontram-se as mesmas caracteristicas no
centro e na lateral da amostra, sem nenhuma caracteristica de fratura do tipo frégil.

Figura 87 — Superficies de fratura do CP FSL em aprox. 5000X: ) centro, b) lateral.

Figura 88 — Superficies de fra do CP observadas em aprox. 10.000X: a) centro, b) lateral.

Algumas destas particulas presentes no material no estado como-
fabricado podem ser observadas nas imagens das figuras 87 e 88, indicadas por
setas, observando que algumas sofreram os mecanismos de decoeséo (escoamento



149

sem corte de particulas) preservando o seu formato “esférico” e outras foram
cisalhadas pelas tensbes geradas durante o ensaio. Observa-se ainda que a
superficie fraturada junto a essas inclusdes foi bastante lisa, diferente aquela em
outras regiGes da amostra em que se encontram dimples. Assim sendo, a area da
superficie de fratura é aumentada, o que esta associado a uma maior tenacidade.
Particulas maiores, como ilustrado na imagem 88(b), sdo pontos potenciais para a
nucleacdo, crescimento e coalescimento das microcavidades. Entretanto ndo séo
observadas particulas em todas as cavidades, devido ao possivel desprendimento
destas durante a ruptura, de modo que elas ficaram aderidas a outra superficie de
fratura do corpo de prova. A composicao quimica da matriz e de algumas particulas
indicadas na figura 88(b), foram analisadas via EDS, conforme mostrado nos
espectros da figura 89, e os resultado semi-quantitativos de composi¢do quimica
sdo apresentados na tabela 27.

Tspx,

Fe
Mn
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Ti Fe Co Ni

3 a 5 6 7 8
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Figura 89 — Superficie de Fratura do CP FSL, imagem aprox. 10.000X e espectros EDS.

Tabela 27 — Composic¢Bes quimicas da matriz (ponto 3) e das particulas, obtidas através de
EDS dos pontos indicados na figura 89.

EDS (0] Al Si Ti Mn Fe Co Ni Mo

1 4398 | 2,18 | 0,86 | 4545 | 1,29 | 1,28 - - -
2 - - - 33,86 - 64,83 | 0,74 - -

3 - - - 0,95 - 59,07 | 4,90 | 19,57 | 6,05

Uma terceira particula com aproximadamente 880 um de didmetro(figura
90), também foi analisada via EDS para determinar sua composic¢do quimica. Esta
revelou possuir um elevado teor de Titanio (80,77%), 7,31 % de Ferro, 1,78% de
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Aluminio, 1,61 % de Niquel e 1,16 % de Molibidénio, conforme indicado na tabela

cps/ev

4.5px|

Mo Ti Fe Ni

BsE MAG: 33000 x HV.j,ﬂ,&V oWD: 15,1 mm *
Figura 90 — a) imagem FESEM em aprox. 33.000X; b) Espectro de EDS da particula.

Tabela 28 — Composic¢do quimica da particula indicada na Figura 86, obtida através de EDS.

. C norm. C Atom. E Sigma
Elemento | AN | Series (%) (%) (%)
C 6 | k- Series 0,58 2,02 0,11
(0] 8 | k- Series 6,79 17,71 0,77
Al 13 | k- Series 1,78 2,76 0,10
Ti 22 | L- Series 80,77 70,40 2,31
Fe 26 | L- Series 7,31 5,46 0,31
Ni 28 | L- Series 1,61 1,14 0,22
Mo 42 | L- Series 1,16 0,50 0,06
Total: 100,00 100,00

Em ampliagBes maiores, tais como 100.000 vezes, observou-se a presenga
de particulas de segunda fase de aproximadamente 50 nm nas microcavidades
menores. Algumas destas particulas sdo indicadas com setas nas figuras 91(a) e (b).
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4.8.2 Topografia de Fratura das Amostras 440 _10e S_440_10

Na figura 92 sdo mostradas imagens da topografia de fratura das amostras
obtidas via esteromicroscopio (a) 440_10 e (c) S_440_10, e macrofoto digital (b)
440 _10e (d) S_440_10. Observa-se uma isen¢ao de expansdo lateral e uma pequena
zona cisalhada, com semelhancgas nestas técnicas de observagdo para os aspectos
gerais da fratura para os dois tipos de tratamentos, com e sem solubilizagdo. A seta
nas imagens indicam o sentido de propagacéo da fratura no ensaio de impacto
Charpy. Para fins de comparacdo, serdo apresentadas juntas as imagens das
topografias de fratura das amostras 440_10e S_440_10.

500_pm <

Figura 92 — Amostra S_440_10 a) Estereomicroscopio, b) Macrofoto digital;- Amostra
440_10: c) Estereomicroscépio, d) Macrofoto digital.

Nas figuras 93 a 95 sdo mostradas as imagens obtidas através de
microscopia eletronica de varredura (FESEM) do centro do corpo de prova (a), e de
uma das laterais (b) para a amostra 440_10 e respectivas imagens (c) e (d) para
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amostra S_440_10, através das quais pode-se observar diferencas na topografia de
fratura entre o centro e a lateral do corpo de prova.

Os resultados de energia absorvida ao impacto para os corpos de prova
solubilizados a 817 °C durante 1 h, seguido de envelhecimento a 440 °C durante 10
h, foi semelhante aos resultados dos corpos de prova que somente foram
envelhecidos na mesma condi¢do, mas sem a solubilizagdo. Os valores foram
10,55 £ 0,39 J para o corpo de prova S_440 10, e 10,51 + 0,22 J para o corpo de
prova 440_10. Estas duas amostras apresentaram valores de energia ao impacto
muito semelhantes, o que sugere que a solubilizacdo ndo tem influéncia na
tenacidade, se comparada através deste ensaio. Porém, ao comparar a energia
absorvida ao impacto em diferentes temperaturas ou através de ensaios de fadiga
(ou K1c), as diferencas poderiam ser observadas.

O tratamento de solubilizagdo tem como principal motivagdo diminuir a
segregacdo e através da homogeneizacdo gerada (com eliminacdo de micro-
segregacdes) e témpera, levar o material através de uma recristalizacao e refino de
estrutura devida a alta densidade de discordancias, tendo ao final do tratamento uma
estrutura martensitica homogénea, com refino estrutural que posteriormente pode
facilitar o processo de envelhecimento. A solubilizacdo também é importante em
pecas feitas por fundicdo convencional, onde o resfriamento é lento, apresentando
micro e macrosegregacdes. No caso de pegas feitas por fuséo seletiva a laser, com
fabricacdo camada a camada (de 30 a 50 um), através de fonte de calor localizada,
as altas taxas de gradientes térmicos, ocasionam que o material fabricado ja sai com
uma estrutura martensitica e com baixa segregacdo. Isso faz com que apenas o
tratamento térmico de envelhecimento ja alcance propriedades muito préximas do
tratamento de solubilizacdo e témpera, seguido de envelhecimento. Essa é uma
vantagem para 0 processo, ja que o tempo e custo para conseguirmos materiais com
boas propriedades mecénicas.

A regido central dos corpos de prova apresenta relevos gerados pela
deformacéo pléstica durante o ensaio. Entretanto, observa-se em algumas regides
baixa deformacdo, ou até mesmo auséncia de deformacéo plastica macroscdpica
aparente, com aspectos de semi-clivagem (indicadas pelas setas na Figura 93 (a),
da amostra 440_10), mais evidentes na amostra que ndo foi submetida a tratamento
térmico de solubilizacdo. Nas regides laterais das duas amostras observa-se a
presenca de zonas cisalhadas com baixa deformacdo plastica. A amostra que foi
solubilizada conforme figura 92(d) apresenta regido mais fibrosa com dimples ja
visiveis nesta ampliacdo de 1.500X. Na figura 93 sdo mostradas imagens com
ampliacdo de 1.500X do centro dos corpos de prova 440 10 observado nas imagens
(a) e S_440_10 (c) e das laterais nas imagens (b) e (d) respectivamente.
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igura 93 — Superficies de fratur —FESEM em aprox. 1.500X: a-b) 440_10 -d) S_440_10.

Ao observar com maiores ampliagdes de 50.000X ou 100.000X (figura 94
e 95 respectivamente) as regifes com baixa deformacdo plastica aparente da
amostra sem solubilizagdo, verifica-se a presenca de micro vazios e
microcavidades, sendo estes dimples de rasgamento, relacionados a baixa
deformacdo plastica localizada. Este mesmo aspecto é observado na lateral desta
amostra. A presenca de dimples em uma superficie de fratura ndo garante que a
mesma seja fratura ddctil, porém, nesta amostra ndo foram encontradas regifes de
clivagem classica ou fratura intergranular relacionadas as fraturas frageis.

Nas regides observadas, a amostra que foi solubilizada apresentou dimples
maiores na regido central e nas laterais, em comparagdo com a amostra ndo
solubilizada. Nas imagens a 50.000X (figura 94) observa-se a presenca de particulas
de segunda fase semelhantes as ilustradas na amostra no estado como-fabricada por
FSL, indicando que mesmo com a solubilizagdo realizada nestas condigdes, as
particulas de segunda fase pré-existentes ndo foram dissolvidas. As analises de
difracdo de raios-X indicaram que a solubilizagdo eliminou a austenita e as
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microsegregacOes intercelulares presentes na amostra no estado como-fabricado,
conforme apresentado anteriormente.

Na lateral da amostra observado na zona cisalhada da figura (b) e (d),
encontrou-se uma fratura ddctil com alvéolos de maiores dimensGes em
comparagdo com aqueles do centro da amostra, visto nas figuras (a) e (c) e
distribuicdo uniforme (imagens figura 94 em 50.000X ou 100.000X na figura 95),
com microcavidades maiores nucleadas em particulas de maiores dimensdes, sem
a presenca de regides com semi-clivagem como as que foram observadas no centro
da amostra.



000X: a) e b) 44010, ¢) e d) S_440_10.

4.8.3 Topografia de Fratura das Amostras 480_5

Na figura 96 sdo mostradas imagens das superficies de fratura obtidas
através de esteromicroscépio (a), e macrofoto digital (b), da amostra envelhecida a
480 °C durante 5 h, que apresentou uma energia absorvida de 11,13 £ 0,17 J. Este
valor ficou proximo ao encontrado na amostra envelhecida a 440 °C durante 10 h,
com 10,51 + 0,22 J, porém, nesta condicdo de tratamento térmico de temperatura
maior (480 °C) por um tempo menor (5 h), observa-se um aumento da regido
cisalhada lateral e um aspecto mais fibroso no centro da amostra.

A regido central do corpo de prova apresentou grandes relevos gerados pela
significativa deformacdo plastica durante ensaio, e a regido lateral cisalhada uma
baixa deformacdo pléstica, ou auséncia de deformacdo plastica macroscopica
aparente (imagem (b) da figura 97 e 98).
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Figura 96 — Amostra 480_5 fraturada ao impacto: a) Estereomicroscépio, b) Macrofoto
digital.

500_pm sh.

a)

Figura 97 — Superficie de fratura do CP 4805, FESEM aprox. 500X:a) tr, b) lateral.

Os aspectos da fratura de baixa deformacdo plastica macroscépica na
regido cisalhada da amostra envelhecida a 480 °C durante 5 h s&o melhor
observados na escala microscépica através das imagens 98 e 99.

Na regido cisalhada ndo observou-se em escala microscopica 0s
mecanismos classicos de clivagem nem de fragilizacdo intergranular, mas
observou-se dimples de pequenas dimensdes, caracteristicos de baixa deformacéao
plastica localizada em comparagdo com o centro da amostra.
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Figura 99 — Superficie de fratura do CP 480_5 - FESEM aprox. 50.000X: a) centro, b)
lateral.

2
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Flgur 100 — Superficie de fratura do CP 48_5 -FESEM aprox. 100.000X: a) centro, b)
lateral
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Assim como nas amostras analisadas anteriormente, encontram-Se nos
dimples particulas de segunda fase. Algumas particulas encontradas na amostra
envelhecida a 480 °C durante 5 h, com aproximadamente 539 nm e 240 nm, foram
analisadas via EDS para avaliagcdo da composicdo quimica (tabela 29), conforme
ilustrado na figura 101.

Figura 101 — EDS 480_5 - a) imagem FESEM aprox. 33.000X. b) Espectro de EDS da
particula.

Tabela 29 — Composicéo quimica obtida através de EDS 480_5 da figura 101.

EDS @] Al Ti Fe Ni Mo
7 37,87 | 2,70 | 3958 | 486 | 8,75 | 1,49
8 20,99 | 2,33 | 23,98 | 23,57 | 18,13 | 4,34

4.8.4 Topografia de Fratura das Amostras 510 1

Na figura 102 sdo mostradas imagens da superficie de fratura obtidas
através de esteromicroscépio (a), e de macrofoto digital (b) da amostra envelhecida
a 510 °C durante apenas 1 h, que apresentou energia absorvida ao impacto de 12,97
+ 1,05 J, sendo similar, mas maior que a da amostra envelhecida a 480 °C durante
5 h, que apresentou uma energia absorvida de 11,13 + 0,17 J.

Os valores de dureza ficaram também muito préximos para estas duas
condi¢des, com 580,4 + 12,64 HV para a amostra envelhecida a 480 °C durante 5 h
e 565,9 + 5,62 HV na amostra envelhecida a 510 °C durante 1 h.
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Figura 102 — Imagens da superficie de fratura da amostra 510_1: a) Estereomicroscépio, b)
Macrofoto digital.

igura 103 - Superficie de fratura do CP 51001 - FESEM aprox. 500X. a) cro, b) lateral.

No aspecto macroscdpico ndo foram observadas diferencas significativas
nestas duas condigdes comparadas aquelas descritas anteriormente, para a amostra
envelhecida a 480 °C durante 5 h e 510 °C por apenas 1 h. Em escala microscépica
obsevou-se diferencas entre os tamanhos de dimples do centro e das laterais da
amostra, com alguns dimples de rasgamento, indicados por setas na figura 104(b).

Estas regibes de dimples de rasgamento sdo consideradas como
caracteristicas de fratura fragil de semi-clivagem por alguns pesquisadores.

Ao observar a superficie com maiores ampliacdes, de 50.000X e 100.000X
(figura 105 e 106 respectivamente), é possivel verificar diferencas de tamanhos
entre os dimples do centro e da lateral da amostra, 0 que caracteriza diferengas na
deformacéo plastica das duas regides. Por outro lado, ndo foram encontrados
indicios de fratura fragil por clivagem ou intergranular.
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Figura 105 — Superficie de fratra do CP 510_1 - FESEM a aprox. 5 kX: a) centro, b)
lateral.

a)s

2 nm

Figura 106 — Superficie de fratura do CP 510_1 - FESEM a aprox. 100kX: a) centro, b)
lateral.
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4.8.5 Topografia de Fratura das Amostras 60010

Nas figuras 107, sdo mostradas imagens da superficie de fratura obtidas
através de esteromicroscopio (a), e de macrofoto digital (b), da amostra envelhecida
a 600 °C por 10 h, que apresentou 38,42 + 1,8 J de energia absorvida ao impacto.

Figura 107 — Superficie de fratura da amostra 600_10 ensaiada ao impacto: a)
Estereomicroscopio, b) Macrofoto digital.

AR

Figura 108 — Superficie de fratura do CP 600_10 - FESEM a apro. 500X: a) centro, b)

lateral.

Nesta amostra é possivel encontrar a maior expansdo lateral (figura 107)
entre as amostras estudadas, caracterizando uma boa tenacidade para esta condigéo.
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Envelhecimentos em temperaturas maiores por tempos prolongados, como
este aplicado, provocaram o surgimento de grandes e profundos dimples no centro
da amostra como mostrados nas figuras 108 e 109, indicam uma boa deformacéo
plastica. Estas microcavidades maiores estdo relacionados a particulas de segunda
fase de maiores dimensdes, conforme descrito nas caracterizagfes anteriores.

Maiores valores de energia absorvida ao impacto encontrados nestas
amostras envelhecidas a 600 °C durante 10 h, foram devidos a presenca de austenita
revertida e fases precipitadas, gerando um grande ndmero de interface nesta
condi¢do de tratamento. As estruturas CFC (austenitica) podem ser transformadas
em martensita durante a deformac&o plastica (efeito TRIP — Tranformation induced
plasticity), o que contribui para elevar tenacidade do material, conforme descrito
com maiores detalhes anteriormente junto aos resultados dos ensaios de impacto.

Figura 109 — Superficie de fratura do CP 600_10 FESEM a aprox. 10kX: a) centro, b)
lateral.

Em alguns dimples, encontrasse particulas semelhantes a encontradas no
material como-fabricados. Andlises por EDS foram realizadas para determinar a
composic¢do quimica de algumas particulas de segunda fase encontradas nesta
amostra envelhecida a 600 °C durante 10 h.

Na figura 110 é apresentada uma das particulas analisadas por EDS,
apresentando na tabela 30, com resultados semi-quantitativos ter 45,8 % de Titanio,
5,22 % de Cobalto, 6,65 % de Molibdénio, indicando ser originaria do processo de
fabricacdo via FSL, por ser semelhante as particulas encontradas na amostra no
estado como-fabricado por FSL.

Em maiores ampliagbes como mostradas nas figuras 112, 113 e 114,
observam-se caracteristicas semelhantes entre as regides do centro e da lateral da
amostra, com dimples pequenos e equiaxiais, bem distribuidos.
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Flgura 11‘6 — Superficie de fratura do CP 600_10: a) imagem no FESEM a 10.000X; b)
Espectro de energia dispersiva da particula.

Tabela 30 — Composic¢ao quimica da particula mostrada na figura 110, obtida através de EDS.
EDS Ti Fe Ni Co Mo

9 45,08 17,08 14,4 5,22 3,27

Na figura 111 é mostrada a imagem da superficie de fratura, onde duas
particulas foram analisadas em EDS, e apresentaram composi¢des quimica, com
39,08 e 43,7 % de Titanio, 33,5 e 40,6 % de Oxigénio, 1,14 e 1,41 % de Cobalto,
1,25 e 2,11 % de Molibdénio, conforme indicado na tabela 31. Estas composicdes
foram similares aquelas das particulas encontradas na amostra no estado como-
fabricado, o que sugere que estas particulas ja existiam antes do tratamento térmico.

BSE MAG: 25000)( HV: 10,0 KV \WD: 14,2’ mm_

Figura 111 — Superficie de fratura do CP 600_10, a) FESEM a aprox 25kX; b) Espectro
EDS da particula.



164

Tabela 31 — Composic¢éo quimica semi-quantitativa obtida através de EDS — Figura 111.

EDS Ti O] Fe Ni Al | Mo | Co
10 43,49 | 3357 | 7,94 | 458 | 2,17 | 211 | 1,14
11 39,08 | 40,68 | 8,63 | 3,92 | 253 | 1,25 | 1,41

Ao observar a regido lateral da amostra em ampliacGes de 50.000X e
100.000X das figuras 112 e 113 respectivamente, pode-se verificar melhor que a
morfologia destes dimples, que lembra um grdo austenitico, podendo estar
relacionado a presenca desta fase em percentual de 35,13%, conforme as
quantificacBes de fases apresentadas anteriormente no topico de difragéo de raios-

|gura 112 — Superficie de fratra do CP 600_10 - FESEM a aprox. 50kX: a) centro, b)
lateral.

-

Figura 113 — Superficie de fratura do CP 600_10 - FESEM a aprox.100.kX: a) centro, b)
lateral.
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5 CONCLUSOES

Com base nos resultados e analises realizadas no presente trabalho é possivel
concluir que:

e A fabricagdo de componentes em aco maraging C300 mediante fuséo
seletiva a laser (FSL) permite obter, tanto na condico como-fabricada
como apds tratamento térmico, propriedades similares as de pecas
forjadas em dito material. Apesar de ndo conseguir reduzir a zero o
nivel de porosidades (obteve-se porosidade da ordem de 99,6 %), as
propriedades mecanicas obtidas no estado como fabricado foram: limite
de escoamento 1.046 MPa, resisténcia a tracdo 1.180 MPa,
alongamento na fratura em 15,6 %, energia absorvida no ensaio Charpy
em CP padrao (10x10x55 mm) de 37,9 J.

o No estado como-fabricado, o material apresentou uma estrutura celular
fina, decorrente do alto super-resfriamento produzido ao fundir o
material particulado com um laser, que tem alta concentragdo de
energia. O didmetro médio das células era de 300 nm e 1.5 pum
aproximadamente.

e Através do mapas de composicdo no FESEM foi possivel observar
microsegregagdo, com os contornos das células enriquecidos em Ni, Co
e Mo. Entretanto é de esperar que a intensidade de tal microsegregagéo
seja muito menor que aquela obtida em uma peca fundida, ou na zona
fundida de uma solda a arco, devido ao rapido resfriamento decorrente
do aguecimento com fonte de energia concentrada (laser),

o Pelo fato de trabalhar com material particulado obtido por atomizagéo
da liga (material com composicdo homogénea) ndo foi possivel
observar macrosegregacdo em componentes fabricados por FSL.

e Durante o processo de fabricagdo na FSL existe a formacdo de zonas
coerentes (GP) com a matriz, e precipitagdo de fases secundarias, sendo
evidenciados pelas microandlises quimicas através de energia
dispersiva de raios-X (EDS) nas amostra como-fabricada.

e Entre os tratamentos de envelhecimento aplicados ao material na
condicdo como-fabricado por FSL (sem tratamento prévio de
solubilizacdo), aquele que resultou em maior aumento de dureza foi o
tratamento a 440 °C durante 10 h, com o qual se obteve um aumento de
dureza de 357 HV (no estado como-fabricado) para 599,1 HV. Ao
realizar antes do envelhecimento nessa condicdo um tratamento de
solubilizagdo a 817 °C durante 1h, a dureza final obtida foi ainda maior,
com um valor de 613,3 HV.
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o A mesma tendéncia relativa aos tratamentos que resultaram nos maiores

valores de dureza foi seguida pelos valores de resisténcia mecanica.
Entre os tratamentos de envelhecimento aplicados ao material na
condicdo como-fabricado por FSL (sem tratamento prévio de
solubilizacéo), aquele que resultou em maior aumento de resisténcia foi
0 tratamento a 440 °C durante 10 h, com o qual se obteve limite de
escoamento de 1.883 MPa, resisténcia a tracdo de 1.926 MPa,
entretanto o alongamento total diminuiu para 4,4 %. Ao realizar antes
do envelhecimento nessa condi¢do um tratamento de solubilizagdo a
817 °C durante 1lh, o limite de escoamento foi de 2.005 MPa, a
resisténcia a tracdo de 2.042 MPa e o alongamento total de 4,63%.
Estas diferencas estdo relacionadas a eliminagdo das microsegregacdes
e percentual de austenita reversa, assim como uma possivel
recristalizacdo e refino de estrutura durante solubiliza¢&o. Estes valores
obtidos na amostra S_440_10, em comparado com a amostra como-
fabricado, representam um ganho de 91% no limite de escoamento,
73% na resisténcia a tracdo, e consequente devido a estes ganhos, mas,
em contrapartida, um decréscimo de 70% no alongamento total.

Em temperatura de envelhecimento de 510 °C existe uma alta taxa de
nucleagdo e crescimento de precipitados na matriz, apresentando em 1
h de tratamento, uma dureza de 565,9 HV, limite de escoamento de
1.820 MPa, resisténcia a tracdo de 1.883 MPa. Por outro lado, o
alongamento total diminui para 6,7 %, e a energia absorvida ao impacto
para 13 J. As morfologias de crescimento dos precipitados nesta
condicdo, sdo semelhantes as da amostra tratada durante 10 h 440Q° C,
conforme observacOes realizadas no FESEM. Os precipitados
demonstram ser coerentes com a matriz e orientados conforme planos
preferenciais para nucleagdo e crescimento, visto os alinhamentos
destes.

A menor energia absorvida ao impacto foi encontrada nas amostras em
gue se obtiveram maiores ganhos de resisténcia mecanica, isto &, nas
amostras envelhecidas a 440 °C durante 10 h, com e sem solubilizacéo,
que apresentaram valores de 10,55 e 10,51 J, respectivamente. Quando
€ necessario aumentar a tenacidade (em detrimento da resisténcia), é
indicado realizar o tratamento de envelhecimento a maior temperatura
e/ou tempo. A maior tenacidade ao impacto foi obtida na amostra com
tratamento de envelhecimento a 600 °C durante 10 h, com um valor de
38,42 J. Esta condicdo foi a Unica que apresentou um ganho em todas
as propriedades mecanicas analisadas, em comparado com o material
fabricado. Nesta condicdo houve a precipitacdo e coalescimento de
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fases intermetélicas e a reversdo de 35,13 % de austenita, sendo os
precipitados os principais responsaveis pelos ganhos de dureza, e a
austenita, e interface de demais fases colaborando para a tenacidade.
Através de medicdes em difracdo de elétrons retroespalhados (EBSD)
observou-se uma textura do tipo [001] para o material no estado como-
fabricado. Com o tratamento térmico de solubilizacdo esta textura
desaparece, pois ocorre recristalizagdo.

Na amostra envelhecida a 510 °C durante 10 h, encontrou-se em uma
regido através de EBSD, que a fase austenitica apresentou um forte
textura do tipo [001], e a martensita do tipo [101], o que indica existir
uma relacéo cristalografica com paralelismo entre estes planos, sendo
igual a orientacdo indicada por Pitsch [001]y |l [101]« (tabela 11).

O material no estado como-fabricado apresentou 1,90 % de austenita.
O tratamento de solubilizagdo elimina completamente esta fase. A
amostra que sofreu solubilizagdo a 817 °C durante 1 h, com posterior
envelhecimento a 440 °C durante 10 h, ndo apresentou reversdo da
austenita, segundo medigdes em difracdo de raios-X e quantificagcdo
pelo método de Rietveld.

Para os requisitos de dureza solicitados para aplicacdes de moldes e
matrizes para injecdo de plasticos, sugere-se como importante a
fabricacdo por fusdo seletiva a laser em condic¢des que resultem em
6tima densidade e que, no caso de se tratar de ago maraging C300, o
tratamento térmico de envelhecimento seja realizado a 510°C entre 1 a
2 h. Com estas condicGes, se obtém 6timas propriedades mecanicas,
superiores as necessarias para esta aplicacdo, com menor custo de
tratamentos térmicos, devido a ndo requerer obrigatoriamente de
solubilizacGes e tempos prolongados, visto a resisténcia mecanica e as
microestruturas encontradas. Um diferencial para esta liga, quando da
aplicacdo na fabricacdo de ferramentas de corte, é a de usinar a pe¢a na
condi¢cdo como-fabricada com aproximadamente 357 HV, deixando um
pequeno acréscimo de sobre-metal para realizar o acabamento final,
apos o tratamento térmico de envelhecimento, que aumenta a dureza a
valores entre 565 e 577 HV. Diferente do que ocorre com um material
que sofre témpera e revenido, este material C300 apresenta no
tratamento de envelhecimento uma baixissima variagdo volumétrica,
devido ao material j& ser 98,1 % martensitico no estado como-
fabricado.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

Embora tenha sido possivel conhecer as microestruturas e propriedades
mecanicas, sugerindo uma condicdo para moldes e matrizes, existem diversos
aspectos complementares que podem ser investigados e conhecidos para melhor
entendimento das caracteristicas e propriedades dos agos maraging obtidos por
FSL, tanto no estado como-fabricado quanto apds tratamentos térmicos de
solubilizacéo e envelhecimento. Dentre os aspectos sugeridos ha os seguintes:

e Caracterizar através de sonda atdmica (APT) e MET os precipitados formados
nas diferentes condicfes de tratamento térmico aqui apresentados;

e Medir a densidade de discordancias por STEM ou TEM presente no material
como-fabricado, e apds diferentes tratamentos térmicos de solubilizacdo e
envelhecimento, avaliando possiveis efeitos de recuperacdo, recristalizacdo,
refino de estrutura e crescimento de gréo;

¢ Realizar medidas de difracdo de raios-X com detectores 2D ou 3D para melhor
intensidade de sinal, identificagdo e compreenséo dos precipitados formados em
cada condigdo de tratamento térmico;

e Correlacionar os tamanhos de microvazios (dimples) das topografias de fraturas,
com simulagfes em programas para estabelecer uma relagéo entre mecanismo e
fratura e Klc;

e Auvaliar a resisténcia a quente (na faixa de trabalho de moldes e matrizes de
injecdo) com amostras, envelhecido a 510 °C durante 1 hora.

e Realizar ensaios de desgaste em algumas condigdes de envelhecimento aqui
apresentadas, assim como em outras condi¢des de tratamentos termoquimicos e
revestimentos  superficiais, comparando com material conformado
mecanicamente.
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ANEXO A - Simulagdes em software CaRIne

Tabela 32 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase w.

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
AR y | a=3,9-4,05A
w 2 exagona
g c=239-248 A
Bty ()
1pp
100
]
]
!
il
i
40
i
] gl
U "
0o T T T T T l‘# T 9

n il il i a0 45 30 35 IR

Figura 114 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase w.

Tabela 33 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase X.

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | ParGmetros de rede
X AsB Hexagonal 2=255 A
exagona
? J c=830A
ety 1)

03

Figura 115 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase x_AsB.
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Tabela 34 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase S_AsB.

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
s AR H | a=704A
8 exagona
g c=248 A
sy ()
i
100
0
a0
il
Ll
B}
40
0 31
il ] 20
e h J ol LY
T T T T T T T T

i il i 3 40 45 i 5 L] 64
Figura 116 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase S_AsB.

Tabela 35 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase u r _A7Bs

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
AR Romboédri a=4751A
ompoedrica
Hr e o =3038 A
omsty ()

11

n i

; Lo
1

Figura 117 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase u r _A7Be.
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Tabela 36 - Estequiometria, estrutura cristalina e pardmetro de rede da fase u nh _A7Be.

Figura 118 - Difratograma simulado em software CaRlIne da fase un_ABe. -

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
AR y | a=4,746 A
Ko = exagona c=2578 A
b b 1
I\ A Ay
5 b ﬂll il 1] [

Tabela 37 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase FeMo _AB

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
FeM AB Tet | 20,218 A
eivio etragona
g c=4813A

AB_0018 4813

Figura 119 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase FeMo _AB.
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Tabela 38 - Estequiometria, estrutura cristalina e pardmetro de rede da fase Fe2Mo_A-B

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
Fe.-M AB H I a=474A
esMo exagona
’ g g c=773A
bty ()

JN
100

L
L
il
L
0 L

0
kil 311

92 R K]
il L1

03
il
80

0b T T T T T T L n T
n il 0 i 4 4 i i (] i

Figura 120 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase Fe2Mo_A:2B.

m LB A0 T,

Tabela 39 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase Fe2Mo_A:B

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Pardmetros de rede
Fe;M AB H I a=475A
€20 exagona
? ? J c=7754 A
by (%)

101
0 AJB 75 7754
5 13

1 02 1

Figura 121 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase FezMo_A2B
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Tabela 40 - Estequiometria, estrutura cristalina e pardmetro de rede da fase Laves _A.B

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
. AR y | a=4,745A
aves 2 exagona
g c=7,754 A

beansty ()

100 p

0

A 119

n

60

4 103

40

W0 211

4 02 i 2319 A:'[

1 ;

= 5 ¥ I ] LY

€0 bl

0 3 40 4 30

55 60 6

Figura 122 - Difratograma simulado em software CaRlIne da fase Laves _A2B

Tabela 41 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase NisMo_AsB.

Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Parametros de rede
a=5,064 A
NisMo AsB Ortorrdmbico b=4,224 A
c=4,448 A
sty 4

L

SO64 BATH o8

gl

0 T T
n u El

H 4 45 i b}

60 1}

Figura 123 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase NisMo_AsB.
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Tabela 42 - Estequiometria, estrutura cristalina e parametro de rede da fase Nis(Ti,

Mo)_AsB
Fase Estequiometria | Estrutura Cristalina | Pardmetros de rede
NisTiM AsB H | a=510L A
13 1'1IV1I0 8 exagona
g c=8307 A
heasiy ()
101
100
90
80
0 pia
60
50 W2
40
209
l; 0 ﬂ : 280)

Figura 124 - Difratograma simulado em software CaRIne da fase Nis(Ti, Mo)_AsB.



