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RESUMO

As pas de uma turbina a gas sao componentes feitos de superligas de niquel expostos
a elevadas temperaturas e tensdes de trabalho, portanto estdo sujeitas ao fenomeno de
degradagdo microestrutural chamado de envelhecimento. Tratamentos térmicos de
rejuvenescimento sdo periodicamente realizados para reverter o envelhecimento destes
componentes. Determinar o estagio de degradagdo de pas envelhecidas ¢ fundamental para
definir o momento correto da realizagdo do tratamento de rejuvenescimento e evitar falhas
catastroficas da turbina. No presente trabalho foi realizada uma extensa caracteriza¢ao
microestrutural e avaliagdo das propriedades mecanicas em alta temperatura, por ensaios de
tracdo a quente, da superliga GTD-111 submetida a um envelhecimento artificial a 1000°C por
até 3000 horas. Fundamentada nos resultados obtidos, uma metodologia de avalia¢do do estagio
de degradacio de pas de turbina foi proposta. Durante o tratamento de envelhecimento artificial,
o tamanho médio dos precipitados Y’ intragranulares aumentou de 0,122pm?, como encontrado
na microestrutura padrio, para 2,124um? ap6s 3000h; a dureza reduziu de 435 para 332HV e o
volume percentual da fase y’ ficou constante em aproximadamente 33%. A exposi¢do térmica
induziu mudangas na microestrutura: a morfologia do precipitado y’ primario mudou de ctbica
para esférica; carbonetos primarios MC dissolveram e um filme continuo de y’ se formou ao
longo dos contornos de grao. O envelhecimento artificial resultou em uma pequena redugdo nos
limites de escoamento e de resisténcia a tracdo, mas causou uma redugdo significativa na

ductilidade das amostras envelhecidas.

Palavras-chave: Superligas a base de Niquel; Cinética de Envelhecimento; Envelhecimento

Artificial; Tragdo a Quente; GTD-111.



ABSTRACT

The blades of a gas turbine are components made of nickel superalloys exposed to high
temperatures and working stresses, therefore, they are subject to the phenomenon of
microstructural degradation called aging. Rejuvenation heat treatments are periodically
performed to reverse the aging of these components. Determining the degradation stage of aged
blades is essential to define the right time to carry out the rejuvenation treatment and avoid the
catastrophic failure of the turbine. In the present work, an extensive microstructural
characterization and evaluation of mechanical properties at high temperature, by hot tensile
tests, of the GTD-111 superalloy during artificial aging at 1000°C for up to 3000 hours was
carried out. Based on the results obtained, a methodology for evaluating the degradation stage
of turbine blades was proposed. During the artificial aging treatment, the mean size of the
intragranular y’ precipitates increased from 0.122um?, as found in the standard microstructure,
to 2.124um? after 3000h; the hardness reduced from 435 to 332HV and the volume percent of
the y’ phase remained constant at approximately 33%. Thermal exposure induced changes in
the microstructure: the morphology of the primary y’ precipitate changed from cubic to
spherical; MC primary carbides dissolved and a continuous y’ film formed along the grain
boundaries. The artificial aging resulted in small reductions in yield and ultimate tensile

strength but caused a significant reduction in the ductility of the aged samples.

Keywords: Nickel-based superalloys; Aging Kinetics; Artificial Aging; Hot Tensile Test;
GTD-111.
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1 INTRODUCAO

Turbinas sao componentes fundamentais para a industria aeronautica e de geragao de
energia. Toda aeronave comercial de grande e médio porte projetada nos ultimos 40 anos ¢
movida por turbinas a gas. Ja a importancia das turbinas para o setor elétrico ¢ evidente: todos
os métodos de geragdo de energia de escala comercial em operagdo utilizam uma turbina em
um dos estagios da producao (SARAVANAMUTTOO, 2001). Até mesmo a energia solar, na
forma térmica concentrada ou heliotérmica, internacionalmente conhecida como CSP
(Concentrating Solar Power), emprega uma turbina na etapa final da producdo de energia
elétrica. Entretanto, o design das turbinas hidraulicas empregadas em usinas hidrelétricas, por
exemplo, ¢ consideravelmente diferente das turbinas a gas utilizadas nas termelétricas ou em
aeronaves.

As turbinas a géas possuem regides onde a temperatura de trabalho pode superar os
1000°C, tendo componentes submetidos a tensdes elevadas nessas temperaturas,
fundamentando o desenvolvimento e utilizagdo de ligas para aplicagdes termomecanicas
criticas. Um exemplo de um material utilizado para aplica¢do em altas temperaturas, submetido
a tensoes elevadas em ambientes fortemente corrosivos, sdo as superligas de niquel.

Superligas a base de niquel possuem elevada resisténcia mecanica, mesmo em altas
temperaturas, associada a uma grande resisténcia a corrosdo e fluéncia. Estas propriedades sdao
devido a estabilidade da estrutura cristalina austenitica ciibica de face centrada da matriz,
associada com mecanismos de endurecimento por precipitagdo e elementos de liga em solucao
solida. Os precipitados sdo de fundamental importancia para as propriedades mecanicas das
superligas de niquel. O tamanho, morfologia e distribui¢do dos precipitados NisAl (y’)
coerentes com a matriz (y) sdo os principais fatores que determinam a resisténcia a fluéncia e
propriedades mecanicas destas ligas (DONACHIE e DONACHIE, 2002; REED, 2006). A
estabilidade microestrutural, ou seja, o tamanho, a morfologia, a distribuicao e a coeréncia y/y’
dos precipitados y’ € afetada por longos periodos de operacdo em altas temperaturas. Isto causa
a degradacdo microestrutural dos componentes produzidos com superligas de niquel,
deteriorando suas propriedades e podendo levar a falha. Esta degradacdo microestrutural,
denominada de envelhecimento, ¢ causada por mecanismos como o coalescimento dos

precipitados (y).



19

As palhetas (pas) de uma turbina a gas, nos primeiros estagios da turbina propriamente
dita, s3o componentes feitos de superligas de niquel expostos a temperaturas de trabalho que
podem superar os 1000°C e submetidos a tensdes de operacao elevadas, portanto, estdo sujeitos
ao envelhecimento. Como o custo da substituicdo das pas € consideravelmente elevado, foram
criadas estratégias para reverter o envelhecimento destes componentes. Um dos métodos para
reverter a microestrutura envelhecida para condi¢des proximas da original sdo os tratamentos
térmicos de rejuvenescimento.

Outro mecanismo que afeta a vida das pas de turbinas a gas expostas a altas
temperaturas ¢ a fluéncia. A fluéncia é definida como a deformagao progressiva, permanente e
dependente de tempo de materiais submetidos a tensdes constantes. Como a fluéncia ¢
dependente da difusdo atomica ¢, portanto, termicamente ativada e torna-se relevante em
temperaturas superiores a 0,4Tr (temperatura absoluta de fusdo). Os parametros de fluéncia sdo
determinados por ensaios de fluéncia. Um ensaio tipico de fluéncia consiste em submeter um
corpo de prova a uma tensdo constante em um ambiente com temperatura constante e controlada
onde a deformagao ¢ relacionada com o tempo nessa temperatura. Ensaios convencionais de
fluéncia podem durar dias, meses ou até mesmo anos. Uma alternativa aos ensaios tipicos de
fluéncia sdo os ensaios de tracao a quente. Os ensaios de tragdo a quente permitem, a partir de
testes de curta duragdo, simular resultados de longos periodos.

Determinar a vida residual ou o estdgio de degradacdo de pas envelhecidas ¢
fundamental para definir o momento correto da realizacdo dos tratamentos térmicos de
rejuvenescimento e evitar falhas catastroficas da turbina. Para determinar a vida residual de
componentes envelhecidos, podem ser utilizados ensaios de fluéncia, entretanto, sdo ensaios de
custo elevado e muito longos. Portanto, o objetivo do presente trabalho ¢ realizar uma extensa
caracterizagdo microestrutural e avaliagdo das propriedades mecanicas, por ensaios de tragdo a
quente, da superliga GTD-111 durante o envelhecimento e avaliar a possibilidade da
formulacao de uma metodologia para estimar a vida residual de pas de uma turbina a gas com

base nesses resultados, sendo uma possivel alternativa aos ensaios de fluéncia.
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2 REVISAO BIBLIOGRAFICA

Nesta revisao, ¢ feita a caracterizagdo da turbina a gas como uma maquina térmica e
conclui-se que quanto maior a temperatura do gas que deixa a camara de combustao, maior ¢ a
eficiéncia da turbina. A temperatura maxima que a turbina pode alcangar ¢ um pardmetro
limitado de acordo com a temperatura que os materiais da turbina resistem. As superligas sao
materiais resistentes a alta temperatura desenvolvidos para esse tipo de aplicagcdo. Sao descritas
as principais caracteristicas das superligas, em especial a superliga GTD-111 estudada no
presente trabalho, a degradacdo microestrutural causada pela exposi¢ao prolongada a altas
temperaturas e o tratamento térmico utilizado para reverter esta degradacdo. Finalmente, ¢
discutida a fluéncia, os ensaios de fluéncia e as técnicas de extrapolacdo de dados destes

ensaios.

2.1 TURBINAS A GAS

Turbinas a gas sao motores de combustdo interna continua. Motores de combustio
continua sdo caracterizados por um fluxo constante de combustivel e oxidante para geragdo de
energia mecanica. Esta energia pode ser utilizada para propulsionar uma aeronave ou rotacionar
o eixo de um gerador de energia elétrica.

Para se produzir uma expansao na turbina (se¢do de expansdo), um gradiente de
pressao deve ser estabelecido, entdo a primeira etapa em um sistema de uma turbina a gas deve
ser a compressao do fluido de trabalho. Apds a compressdo, caso o fluido seja expandido
diretamente na turbina sem perdas em nenhum componente, a poténcia concedida pela turbina
seria igual aquela utilizada para acionar o compressor. Caso esses componentes estivessem
unidos por um eixo solidério, esta combinacao nao faria nada além de girar o proprio sistema e
a poténcia util gerada seria nula. Para realizar trabalho util, a poténcia gerada pela turbina pode
ser aumentada por uma adicdo de energia, elevando a temperatura do fluido de trabalho antes
da expansao. Uma vez que o fluido de trabalho € o ar atmosférico, uma boa maneira de aumentar
sua temperatura ¢ a queima de um combustivel misturado ao ar comprimido pelo compressor
na camara de combustdo. Assim, a expansao do ar aquecido vai produzir, através da turbina,
poténcia ttil, além de impulsionar o compressor. Isto representa um ciclo de uma turbina a gés

na sua forma mais simples, ilustrado na Figura 2.1 (SARAVANAMUTTOO, 2001).
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Figura 2.1 - Ciclo da turbina a gas.
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Fonte: Adaptado de SARAVANAMUTTOO, 2001.

A analise termodindmica do processo citado pode ser aproximada pelo Ciclo de
Brayton. O Ciclo de Brayton ¢ um ciclo termodinamico que descreve o funcionamento de
maquinas térmicas nas quais o acréscimo de calor ocorre sob pressao constante. Este ciclo, na
sua forma ideal, ignora fendmenos de irreversibilidade, como o atrito, € consiste em quatro

processos internamente reversiveis (Figura 2.2) (SARAVANAMUTTOO, 2001):

1-2: Compressdo isentropica no compressor.

2-3: Fornecimento de calor isobaricamente na camara de combustdo.
3-4: Expansao isentropica na turbina.

4-1: Perda de calor isobaricamente.

Turbinas a gas podem apresentar diversos ciclos. Se¢des de compressdo e expansao de

multiplos estagios e a utilizagdo de equipamentos, como o recuperador ou intercooler, vao

resultar em alteragGes nos ciclos.
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Figura 2.2 - O Ciclo Brayton: a) diagrama pressio-volume b) diagrama temperatura-entropia.
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Fonte: Adaptado de SARAVANAMUTTOO, 2001.

A fim de melhor entender a eficiéncia de uma turbina a gas, pode-se analisar o ciclo
ideal, realizando certas simplificagdes: considerar o fluido de trabalho como um gas ideal
caldrica e termicamente perfeito (composicao quimica, calor especifico a pressao constante “c,”
e calor especifico a volume constante “c,” ndo variam ao longo do escoamento); todos os
componentes funcionam com 100% de eficiéncia (ignora-se fenomenos de irreversibilidade);
desconsidera-se as variagdes de energia cinética e potencial durante o escoamento em cada
componente e a razdo das pressdes no compressor € turbina sao iguais.

Dessa maneira, uma aplicag@o da primeira lei da termodinamica simplificada ao ciclo
de Brayton ideal resulta nas seguintes relagdes (BOYCE, 2011; SARAVANAMUTTOO,
2001):

Sendo cp o calor especifico a pressao constante do fluido de trabalho, T a temperatura
de admissdo ou temperatura ambiente, T> a temperatura de saida do compressor, T3 a
temperatura de saida da camara de combustdo ou temperatura maxima e T4 a temperatura de

exaustao.

O trabalho do compressor por unidade de massa (W;) é:

W, =W, = cp(T, — T1) Equacio 2.1
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Ja o trabalho da turbina por unidade de massa (Wr):
Wr = Way = c,(Ts — Ty) Equagio 2.2
Portanto, o trabalho 1til do ciclo (W,;.;,) pode ser descrito como:
Weicto = Wp — W Equacio 2.3
Logo,
Weicto = Wr = We = ¢,(T3 = Ty) — ¢p (T, — Ty) Equagio 2.4
A eficiéncia (1) do ciclo pode entdo ser definida como:

_ Trabalho  Wye  cp(Ts = Ty) — (T, = T1)
~ Calor Recebido ~ (Q,; cp(T3 = T,)

n Equaciao 2.5

Fazendo uso da relagdo isentropica entre pressao (p) e temperatura (T):
T,/T, = r@&D/B =T,/T, Equacio 2.6

Onde o coeficiente [ ¢ a relagcdo entre o calor especifico a pressdo constante (cp) € o calor
especifico a volume constante (cv):

B = cp/cy Equacio 2.7
Sendo r a razdo das pressdes:
P2/P1 =7 =DP3/Ds Equagio 2.8

O trabalho por unidade de massa ou trabalho especifico do ciclo também pode ser descrito na
forma adimensional:

Wciclo 1 ( ~
— —— ) — (+B-V/B _ Equacio 2.9
Ty (1= o)~ & e
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Onde t = T3/Ti. O trabalho especifico na forma adimensional (Wciclo/CpT1) em fungdo

de t e r ¢ ilustrado na Figura 2.3.

Figura 2.3 - Trabalho especifico (Wcico/CpT1) como funcio de ter.
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Fonte: Adaptado de SARAVANAMUTTOO, 2001.

Diante do exposto, valores crescentes de t aumentam o trabalho ttil e a eficiéncia do
ciclo de Brayton e das turbinas a gas de forma geral. Como T € a temperatura atmosférica e
ndo ¢ uma variavel muito significativa, o valor de t depende da T3 (temperatura méaxima ou
temperatura de combustdo das turbinas a géas). A magnitude de t ¢, entdo, limitada pela
temperatura que os materiais da turbina suportam para uma determinada vida prevista, sendo
denominado de limite metalurgico.

E importante notar que na turbina a gas os processos de compressio, combustio e
expansdao nao ocorrem em um Unico componente, como em motores a pistdo. Entdo, cada
componente pode ser projetado, testado e desenvolvido individualmente. Na Figura 2.4 sdo
apresentados os componentes de uma turbina aeronautica Rolls-Royce modelo Trent 800. Os
principais componentes de uma turbina a gés sdo o compressor, a camara de combustdo e a

turbina propriamente dita.
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Figura 2.4 - Turbina Rolls-Royce modelo Trent 800.
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Fonte: Adaptado de CERVENKA, 2000.

O compressor tem como funcdo aumentar a pressdao do fluido de trabalho. Um
compressor axial (axial, pois o fluido de trabalho entra no compressor na direcao axial e sai
igualmente na direcdo axial, ou seja, paralelamente ao eixo de rotagdo) consiste em uma série
de estagios de pas moveis (rotor) intercaladas por palhetas estaticas (estator). O fluido de
trabalho ¢ inicialmente acelerado pelas pas moveis sendo, em seguida, desacelerado pelas pas
estaticas, onde a energia cinética é convertida em aumento de pressdo estatica. Este processo se
repete ao longo dos estdgios até alcancar a pressao desejada (BOYCE, 2011;

SARAVANAMUTTOO, 2001).
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A fungdo da cadmara de combustdo ¢ aumentar temperatura do fluido de trabalho. Na
camara de combustao acontece o processo de combustdo continua do combustivel na presenca
do ar sob alta pressao fornecido pelo compressor. O interior da camara € sujeito a temperaturas
elevadas e exposto a um ambiente altamente corrosivo exigindo o uso de sistemas de
resfriamento altamente eficazes e revestimentos térmicos.

A turbina propriamente dita ou secdo de expansdo funciona de maneira inversa ao
compressor, ou seja, transforma a energia do fluido de trabalho aquecido e sob alta pressao em
poténcia util, mediante a expansao deste fluido. Do ponto de vista de materiais e design, a se¢ao
da turbina representa o ambiente mais critico das turbinas a gas. A temperatura do fluido de
trabalho que entra nos primeiros estagios da turbina frequentemente excede o limite maximo
de temperatura de trabalho das ligas que compdem as pds. Isso exige o uso de pas com sistemas
de resfriamento altamente eficazes, revestimentos térmicos e utilizacdo de ligas para aplicagdo
em altas temperaturas (BOYCE, 2011; SARAVANAMUTTOO, 2001).

Na Figura 2.5 sdo comparadas diferentes ligas em fungdo da resisténcia especifica
(razao entre a tensdao limite de resisténcia e a densidade) em uma dada temperatura. Fica
evidente a redugdo da resisténcia com o aumento da temperatura para todas as ligas, mas para
as ligas a base de niquel ou superligas de niquel o efeito ¢ menos intenso, fundamentando sua
aplicacdo em componentes expostos a altas temperaturas e submetidos a tensdes elevadas em

uma turbina a gas.

Figura 2.5 - Curva esquematica da resisténcia especifica em funcdo da temperatura para diversas ligas.

Ligag 4, Titap;
0

Resisténcia Especifica

Temperatura

Fonte: Adaptado de CERVENKA, 2000.
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Conforme mencionado, o aumento da temperatura maxima aumenta o trabalho util e a
eficiéncia das turbinas a gés. O desenvolvimento de ligas para aplicacdo em altas temperaturas
resulta em turbinas a gas mais eficientes, de alta confiabilidade e proporciona longos periodos
entre revisdes ou manutencao. Na Figura 2.6 sdo apresentados os componentes de uma turbina
aeronautica Rolls-Royce modelo Trent 800 e a respectiva variacdo de temperatura em servigo.
Nota-se a prevaléncia de ligas de titdnio para componentes expostos a altas tensdes e baixa
temperatura e predominancia de superligas de niquel para aplicagdes em alta temperatura,
elevadas tensdes e ambientes consideravelmente corrosivos e oxidantes. O estudo e
desenvolvimento das superligas, discutidas a seguir, é, em grande parte, direcionado para
aplicagdo em componentes de turbinas a gas (BOYCE, 2011; SARAVANAMUTTOO, 2001;
REED, 2006).

Figura 2.6 — Desenho esquematico da secio transversal da Turbina Rolls-Royce modelo Trent 800 e

respectivo grafico de variacido de temperatura.
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. Ligas de Titinio . Superligas de Niquel
O Ligas de Aluminio

Fonte: Adaptado de REED, 2006 e CERVENKA, 2000.
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2.2 SUPERLIGAS

Superligas sao materiais utilizados para servigos em alta temperatura, elevadas tensdes
e ambientes consideravelmente corrosivos e oxidantes. Devido as suas aplicagdes, estas ligas
devem preservar suas propriedades mecanicas em elevadas temperaturas e possuir excelente
estabilidade dimensional. As superligas sdo classificadas em trés classes de acordo com o
elemento de maior propor¢ao na sua composi¢ao: superligas de niquel, de ferro e de cobalto

(Figura 2.7) (BOYCE, 2011; REED, 2006).

Figura 2.7 - Diagrama esquematico das classes e processamentos das superligas.
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I l ]
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Solidificacio Direcional

Monocristalinas

Fonte: Préprio autor.

Conforme mencionado, o estudo e desenvolvimento das superligas ¢ direcionado para
aplicagdo em pas de turbinas a gis. As pas dos primeiros estagios da turbina sofrem
tensionamentos mecanicos severos, sao expostas a temperaturas que podem superar os 1000°C
e a um ambiente altamente corrosivo e oxidante (BOYCE, 2011). Diante do exposto, estas pas
devem satisfazer certos requisitos, como alta resisténcia a corrosdo a quente e oxidagao,
consideravel resisténcia a fadiga e elevada resisténcia a fluéncia. Com relagdo ao
processamento, o aumento da resisténcia a fluéncia das pas de turbinas a gas deve-se,
principalmente, a substituicdo das pas forjadas por pas fundidas e ao desenvolvimento de
processos de fundi¢cdo, como: fundic¢do a vacuo, solidificagdo direcional e solidificagdo de pas

monocristalinas (BOYCE, 2011).
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Estes processos de fundi¢do influenciam na microestrutura e, por consequéncia, na
resisténcia a fluéncia das pés. A reducgdo ou eliminagdo dos contornos de grdo promove um
aumento da resisténcia a fluéncia por mecanismos discutidos na secao 2.4.1. Na Figura 2.8 sdo
ilustrados os produtos dos diferentes métodos de fundicdo e suas respectivas microestruturas.
Do ponto de vista da composi¢cdo, as superligas apresentaram melhoria na estabilidade
dimensional (habilidade do material em manter suas dimensdes conforme variacdo da
temperatura) e microestrutural (preservar o tamanho, morfologia, distribuicao e coeréncia dos

precipitados quando expostas a altas temperaturas) (REED, 2006).

Figura 2.8 - Pas de turbina obtidas por diferentes processos de fundicio e respectivas ilustragoes
esquematicas de suas microestruturas: a) Fundi¢io convencional resultando em um produto com graos
equiaxiais; b) Solidificacdo direcional resultando em um produto com grios alongados e orientados ao

longo do comprimento da pa; c) Solidificacio monocristalina resultando em um produto formado por um

unico grao.

Fonte: Adaptado de CALLISTER, 2012; REED, 2006.
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Os estudos das superligas permitiram o desenvolvimento de componentes que resistem
a fluéncia em temperaturas cada vez mais elevadas. Na Figura 2.9 ¢ apresentada a evolu¢ao da
resisténcia a fluéncia de superligas conforme aperfeigoamentos sao feitos na composi¢do e

processamento destas superligas.

Figura 2.9 - Evolucfo da resisténcia a fluéncia de superligas.
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Fonte: REED, 2006.

2.2.1 Superligas de Niquel

Superligas a base de niquel sdo materiais que apresentam elevada estabilidade
dimensional. Isto se deve ao fato do niquel apresentar estrutura cristalina cubica de face
centrada (CFC) desde a temperatura ambiente até seu ponto de fusdo, a 1455°C, sendo esta
temperatura o limite absoluto para aplica¢des de superligas de niquel (REED, 2006). Na Figura
2.10 sao apresentadas as transformacdes de fases das superligas em fun¢do da temperatura,

evidenciando as variagdes alotropicas do cobalto e do ferro e auséncia destas no niquel.
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Figura 2.10 - Variacgées alotropicas do cobalto e do ferro.
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Fonte: Préprio autor.

A estrutura cristalina CFC do niquel, além de possuir boa estabilidade dimensional,
permite que as ligas a base de niquel apresentem boa resisténcia mecanica sem perda
consideravel da ductilidade. A matriz CFC também proporciona grande solubilidade para
diversos elementos de liga, consequentemente, as superligas de niquel podem apresentar mais
de dez elementos de liga, fazendo delas um dos materiais mais complexos em producdo (REED,
2006).

Conforme mencionado, o desenvolvimento das superligas de niquel é direcionado para
aplicagdo em servigo em altas temperaturas. Em temperaturas elevadas, os processos
termicamente ativados tornam-se relevantes e determinam desde o comportamento mecanico
do sistema até suas limitagdes e durabilidade. Um dos principais fendmenos relativos aos
processos termicamente ativados € a fluéncia. A resisténcia a fluéncia, portanto, torna-se um
agente fundamental a ser maximizado para aplicacdes em alta temperatura. A fluéncia ¢
diretamente dependente da difusdo. Metais de estrutura cristalina CFC, como o niquel,
apresentam baixos valores de taxa de autodifusdo, ampliando a gama de fatores que torna o
niquel, e as superligas baseadas nesse elemento, um material adequado para aplicacdes em altas

temperaturas (BOYCE, 2011; REED, 2006).
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Os elementos que compdem as superligas podem ser agrupados conforme sua fungio
no sistema: Elementos de raio atdmico semelhante ao do niquel, como o cromo, cobalto,
molibdénio, ferro, rénio, tungsténio e ruténio, sdo estabilizantes da matriz y. Elementos de liga
de raio atdmico superior ao do niquel, como o titanio, aluminio, nidbio e tantalo, sao formadores
de precipitados Niz(Al, Ti, Ta). Elementos de raio atomico muito diferente ao do niquel, como
0 boro, carbono e zirconio, tendem a segregar nos contornos de grao. Cromo, titanio, nidbio,
tungsténio, molibdénio e tantalo também favorecem a formagao de carbonetos. Aluminio e
cromo sao formadores de camadas passivadoras e, consequentemente, aumentam a resisténcia
a corrosdo da liga. Na Figura 2.11 sdo apresentados os principais elementos das superligas a

base de niquel e suas fungdes (DONACHIE e DONACHIE, 2002; REED, 2006).

Figura 2.11 - Fungdes primarias dos principais elementos constituintes das superligas de niquel.
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Fonte: Préprio autor.
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2.2.1.1 Liga GTD-111

A liga GTD-111 ¢ uma superliga a base de niquel cuja composi¢do quimica tipica €
mostrada na Tabela 2.1. Foi desenvolvida na década de 1970 ¢ esta em servigo desde a década
de 1980, substituindo a liga IN-738LC como material para fabricacdo de pas dos primeiros

estagios de turbinas industriais de alta poténcia (WANGYAO et al., 2006).

Tabela 2.1 - Composicao da Superliga de niquel GTD 111.

Ni Cr Co Mo | W | Ti | Al Ta C Outros

0,01B/
0,05Zr

GTD-111 60,0 | 14,0 | 9,5 1,5 1384830 2,7 | 0,1

Fonte: TURAZI, 2014.

Esta superliga ¢ uma modificacdo das ligas René 80 e IN-738 LC, endurecida por
precipitados y’ coerentes com a matriz y, de composicao Ni3(Al Ti). Portanto, estas superligas
contém uma quantidade substancial de Al e Ti, podendo superar os 7% em peso quando
somados. Detém excelente resisténcia a fluéncia, elevada estabilidade dimensional e por efeito
de elementos de liga refratarios, como Mo, W, Ta, Cr e Co, possui excelente resisténcia a

corrosao a quente (DONACHIE e DONACHIE, 2002; REED, 2006; WANGYAO et al., 2006).

2.3.2 Microconstituintes e Microestrutura das Superligas de Niquel

Conforme citado, superligas de niquel podem apresentar mais de dez elementos de
liga, portanto ¢ esperado que estas ligas apresentem microestruturas complexas e multifasicas.
Na Tabela 2.2 sdo apresentados os principais elementos das superligas de niquel e seus
respectivos efeitos nos microconstituintes. Pardmetros, como a composi¢do quimica, arranjos e
interacdes atdmicas, microconstituintes, microestrutura e morfologia, juntamente com atributos
ndo intrinsecos do material, como a geometria da pega, sdo fundamentais para se entender o
comportamento mecanico do produto final. O presente estudo destaca os parametros
composicionais e microestruturais. A seguir sdo apresentados os constituintes basicos da

microestrutura de uma superliga de niquel.



Tabela 2.2 - Principais elementos das superligas de niquel e seus efeitos nos microconstituintes.
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Efeito

Elemento(s)

Endurecimento por solucao solida

Co, Cr, Fe, Mo, W, Ta, Re

Formador de carbonetos
MC

M-Cs

M23Cs

MC

W, Ta, Ti, Mo, Nb, Hf, C
Cr,C

Cr, Mo, W, C

Mo, W, Nb, C

Formador de y’

Al Ti

Aumenta temperatura solvus de y’

Co

Endurecimento de precipitados

Al, Ti, Nb

Aumento da resisténcia a oxidagao

Al Cr, Y, La, Ce

Aumento da resisténcia a corrosdo a quente

La, Th

Aumento da resisténcia a sulfatacao

Cr, Co, Si

Melhora de propriedades de fluéncia

B, Ta

Estabilizadores de contorno de grao

B, C, Zr, Hf

Retarda coalescimento de y’ | Re

Fonte: Adaptado de DONACHIE e DONACHIE, 2002.

Matriz Gama (y): Fase austenitica a base de niquel, ciibica de face centrada, podendo conter
elevados teores de elementos de liga em solugdo sélida citados na Tabela 2.2. E a matriz
base de todas as superligas de niquel. (DONACHIE e DONACHIE, 2002; REED, 2006).
Precipitado gama linha (y’): Fase formada por precipitados Ni3(Al,Ti). Fundamental para
conferir as excelentes propriedades mecanicas e elevada resisténcia a fluéncia das
superligas. Portanto, parametros como fracdo volumétrica, tamanho, morfologia,
distribuigdo e teor de elementos endurecedores por solugdo solida dos precipitados y’, vao
afetar fortemente as propriedades mecanicas. Outro fator a ser considerado, pois tem forte
influéncia nas propriedades mecanicas do sistema, ¢ a coeréncia dos precipitados com a
matriz, discutida na se¢do 2.3.3.1. Em ligas como a GTD-111, os precipitados y’ estdo
distribuidos na matriz y com duas morfologias/tamanhos: primario, de morfologia ctbica e
secundario, de morfologia esférica e tamanho consideravelmente menor quando comparado
ao do primario, conforme ilustrado na Figura 2.12 (DONACHIE ¢ DONACHIE, 2002;
REED, 2006, TURAZI, 2014).
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Figura 2.12 - Microestrutura da superliga de niquel GTD-111.

[ % O

Fonte: Adaptado de SHENOY et al., 2005.

Carbonetos primarios MC: A adicdo de carbono tem efeito positivo na resisténcia a fluéncia
em alta temperatura nas superligas. Juntamente com a inclusdo de elementos carbonetantes,
a formagao de carbonetos ¢ esperada. Elementos, como o titanio, tAntalo e hafnio, formam
carbonetos do tipo MC, sendo M o metal associado ao carbono. Os carbonetos MC sdo
formados durante a solidificagdo, tém distribui¢do heterogénea e precipitam no contorno e
no interior do grdo com morfologia irregular conforme observado na Figura 2.13
(DONACHIE e DONACHIE, 2002; JIANG, 2017; REED, 2006; SHENOY, 2005;
TURAZI, 2014).

Figura 2.13 - Carbonetos MC no contorno e no interior do grio em uma superliga de niquel.

Fonte: Adaptado de JIANG et al., 2017.
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e Carbonetos secundarios MyCy: Carbonetos secundarios se formam pela dissolugdo dos
carbonetos primarios MC (formados durante a solidificacdo) quando expostos a altas

temperaturas, durante tratamentos térmicos ou em servigo:

MC +vy — M23Ce +7v’ Equacao 2.10
MC + v — MeC + 7’ Equacio 2.11

Tais reagdes ditam a formagdo dos carbonetos secundarios M23Cs € MsC. Os
carbonetos M23Cs sdo carbonetos estdveis em baixas temperaturas e precipitam nos
contornos de grao podendo formar filmes finos, efeito particularmente observado em ligas
de moderado a elevado teor de cromo conforme ilustrado na Figura 2.14. Os carbonetos
MsC, observados em sistemas em que os elementos Mo ¢ W superam os 6% em percentual
atdmico, sdo estdveis em temperaturas intermediarias e precipitam em forma de blocos nos

contornos de grao (DONACHIE e DONACHIE, 2002; REED, 2006).

Figura 2.14 - Microestrutura da superliga de niquel GTD-111.

""""'u--....__‘

Fonte: Adaptado de DONACHIE e DONACHIE, 2002.

e Fases TCP: Fases intermetalicas Topologically Close-Packed ou topologicamente fechadas

precipitam quando certos elementos sdo adicionados em teores elevados, em tratamentos
térmicos inadequados ou durante os ciclos térmicos associados a vida em servigo desses

materiais. As fases o, 9, |1, 1| € as fases de Laves tipicamente precipitam na forma AxBy,
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sendo A e B metais de transicdo, tém estrutura cristalina complexa e elevado
empacotamento atdomico. Fases TCP podem nuclear no contorno de grao, como pode ser
observado na Figura 2.15, que ilustra a precipitagdo da fase c. A fase 6 ¢ um composto
intermetalico duro e fragil. Este precipitado fragiliza o material, pois oferece um facil
caminho para o inicio e propagacao de trincas. Outro fator que torna a precipitacao destas
fases intermetélicas deletéria ¢ o fato da fase o, por exemplo, ser rica em elementos
refratarios (Cr, Mo, W) empobrecendo a matriz adjacente e reduzindo o efeito de
endurecimento por solucao so6lida destes elementos (DONACHIE ¢ DONACHIE, 2002;
REED, 2006; TURAZI, 2014).

Figura 2.15 - Fase ¢ no contorno de grao em uma superliga de niquel RR1000.

Fonte: REED, 2006.

2.3.3 Evolu¢ao da microestrutura durante o envelhecimento

As superligas sdo materiais que possuem consideravel estabilidade microestrutural,
mas a exposicdo prolongada a altas temperaturas e tensdes promove a degradacdo da
microestrutura e, consequentemente, deterioracdo das propriedades mecéanicas do material. Este
fendomeno ¢ chamado de envelhecimento.

Como o custo da substituicdo de componentes feitos por superligas de niquel ¢
consideravelmente elevado, foram criadas estratégias para lidar com a degradacgdo
microestrutural, ou seja, reverter o envelhecimento destes componentes. O tratamento térmico
de rejuvenescimento ¢ um método desenvolvido para reverter a microestrutura envelhecida para
condi¢gdes proximas da original. A seguir sera discutido o envelhecimento e sua possivel

reversao pelo tratamento térmico de rejuvenescimento.



38

2.3.3.1 Evolugdo da morfologia e coeréncia dos precipitados y’ durante o envelhecimento

A microestrutura de superligas de niquel ¢ constituida por precipitados y’ cibicos de
estrutura cristalina CFC (desordenada A1) com faces paralelas aos planos {100}, alinhados ao
longo das dire¢des <100>, totalmente coerentes e envolvidos pela matriz y de estrutura
cristalina CFC (ordenada L1,) (ARDELL, 1967; LUND e VOORHEES, 2002). Em
precipitados totalmente coerentes com a matriz, existe continuidade da rede cristalina por toda
a interface, mas a diferenca na composicdo e no arranjo estrutural destas duas fases ¢
acompanhada por uma diferenga nos parametros de rede. Sendo o, o parametro de rede do

precipitado y’ e ay 0 da matriz vy, a diferenca nos pardmetros de rede Delta (J) é:
§= Y ¥ Equacio 2.12

Como a relagdo entre matriz y e precipitado y’ € de coeréncia, a diferenca nos
parametros de rede & ¢ fundamental para determinar as mudangas na morfologia dos
precipitados y’ durante seu crescimento. Para manter a continuidade da rede cristalina,
deformacdes elasticas locais sdo necessarias. Na Figura 2.16 ¢ apresentado um esquema da
interface coerente da matriz y e precipitado y’, a diferenga nos parametros de rede das duas

fases e as deformagoes elasticas causadas.

Figura 2.16 - Interface coerente y/ Y’ em uma superliga de niquel de 8 negativo.

Fonte: MUSHONGERA, 2016.
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Em um sistema de fases binario, a morfologia dos precipitados y’ ¢ determinada pelo
balango entre a energia de interface (isotropica nas superligas a base de niquel) e a deformacao
elastica (anisotropica nas superligas a base de niquel) associada ao 6. Com o objetivo de
minimizar a energia livre total do cristal, o sistema assume a morfologia que minimiza a
variavel de maior contribui¢do. A energia de interface (proporcional a area superficial) ¢é
minimizada quando os precipitados y’ tém morfologia esferoidal, pois dentre os solidos de
mesmo volume, a esfera ¢ a que possui menor area superficial. Ja a deformacao elastica
(proporcional ao volume) ¢ minimizada nas superligas de niquel quando os precipitados y’
apresentam morfologia cuboide. A matriz y destas superligas ¢ elasticamente anisotrdpica. As
forcas elésticas na direcdo [100] sdo menores que na direcdo [111], convertendo a morfologia
dos precipitados y’ de esferas para cubos conforme o seu crescimento inicial (ARDELL, 1967,
LUND e VOORHEES, 2002).

Para melhor entender o efeito do balango das energias de interface e energia elastica
considere a energia livre total do sistema binario contendo um precipitado coerente (A Geoerente)

e as contribui¢des da energia de interface (Eintr) € da energia elastica (Eeist):

AGeoerente = Eintf + Eepse Equacio 2.13

Novamente, com o objetivo de minimizar a energia livre total (AGcoerente) O sistema
assume a morfologia que minimiza a energia de maior contribui¢do, ou seja, o sistema assume
morfologia esférica quando a influéncia da energia de interface isotropica (Einf) € dominante e
assume morfologia cubica quando influéncia da energia elastica anisotropica (Eeist) €
dominante. A energia de interface (Einf) € proporcional a area superficial do precipitado
(crescimento quadratico). Ja a energia elastica anisotropica (Eeist) € proporcional ao volume
(crescimento cubico). Consequentemente, quando o tamanho dos precipitados € relativamente
pequeno, estes sao esféricos e se tornam cubicos durante seu crescimento inicial (Figura 2.17).

A exposicdo prolongada a altas temperaturas promove a continuagdo do crescimento
dos precipitados y’ que, eventualmente, deixam de ser cibicos e tornam-se esféricos conforme
aumentam de tamanho (Figura 2.17). Em estudos anteriores, a esferoidizacdo dos precipitados
vy’ durante envelhecimentos de longo prazo foi atribuida a perda de coeréncia y/y’ (CORTEZ,

2014; MERINI, 2018; TURAZI, 2014).
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Figura 2.17 - Esquema do crescimento dos precipitados Y’ em uma superliga de niquel.

Fonte: Préprio autor.

Considerando que Ejpr = Eq4rtr2, a energia livre total do sistema contendo um

precipitado esférico coerente (AGeoerente) pode ser descrita como (PORTER, 2009):
AG perente = Eerse + Eq4mr? Equacio 2.14

Sendo Eq a energia quimica de interface e r o raio do precipitado. Caso um precipitado
ndo-coerente (incoerente ou semicoerente) possua interfaces que acomodem completamente o
desajuste criado pela diferenca nos parametros de rede (8), este precipitado ndo sofre influéncia
da energia elastica. Sendo Estuma contribuigdo extra (relacionada aos defeitos da interface nao-
coerente) a energia de interface, a energia livre total deste sistema (AGnzo-coerente) pode ser

descrita como (PORTER, 2009):
AGnzo—coerente = 0 + (Esc + Eq)4‘7”'2 Equacao 2.15

Teoricamente, durante o envelhecimento, o precipitado cresce até atingir um raio
critico onde a energia livre total do sistema de precipitado coerente ¢ igual a energia livre do
sistema de precipitado ndo coerente “AGeoerente = AGnao-coerente” (Figura 2.18). A partir desse
tamanho/raio, ¢ termodinamicamente favoravel para o precipitado perder a coeréncia com a
matriz (NABARO, 1940; PORTER, 2009).

Diante do exposto, para precipitados pequenos, o estado de coeréncia proporciona a
menor energia livre total, mas para precipitados maiores, ¢ termodinamicamente favoravel ser
incoerente ou semicoerente (dependendo da magnitude do 6) (PORTER, 2009).

Em sistemas de 6 baixo, como as superligas de niquel, a exposi¢ao prolongada a altas
temperaturas promove o crescimento dos precipitados y’, ocasionando na redugdo da coeréncia

matriz/precipitado para um estado semicoerente.
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Figura 2.18 - Variacio da energia livre total da matriz + precipitado (AG) por tamanho do precipitado (r)
para precipitados coerentes e nio-coerentes (incoerente ou semicoerente).
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Fonte: Adaptado de PORTER, 2009.

Para compreender essa transi¢do, deve-se entender como ocorre a criacdo de
discordancias na interface matriz/precipitado para acomodar o desajuste criado pela diferenca
nos parametros de rede (9).

Em uma superliga de 6 positivo, os parametros de rede da matriz y sdo menores que
os parametros do precipitado y’ (Equacdo 2.12). A diferenca nos parametros de rede 6 ¢
dependente da temperatura devido a diferenca dos coeficientes de expansao das fasesye y’. O
coeficiente de expansdo da fase y’ ¢ menor que o da fase y, portanto em superligas de 6 positivo
0 aumento da temperatura resulta na reducao do 6. J4 em superligas de & negativo, 6 assume
valores cada vez mais negativos com o aumento da temperatura (PYCZAK et al., 2004). Na
Figura 2.18 ¢ apresentada a variagdo do 6 de acordo com a temperatura para diversas superligas
de 0 positivos e negativos.

Em alta temperatura (1000°C), todas as superligas apresentaram & negativo (Figura
4.17), portanto, os parametros de rede da matriz y sdo maiores que os pardmetros do precipitado
vy’ e o campo de tensdo paralelo a interface y/y’ possui cardter compressivo na matriz y e de
tracdo no precipitado y’. O sistema de discordancias na interface y/y’, gerado para compensar
essas tensodes, deve consistir em discordancias de vetores de Burgers orientados de maneira a
provocar tensoes de tracdo na matriz y € compressao no precipitado y’. Se a exposi¢do a
temperatura elevada persistir por tempo suficiente, ou seja, com o avango do envelhecimento,

um equilibrio pode ser alcancado, resultando em uma condi¢ao de tensdes nulas.
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Figura 2.19 - Variacio do d em fun¢do da temperatura para diversas superligas.
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Fonte: PYCZAK et al., 2004.

As tensdes acumuladas no sistema de discordancias da interface y/y’ tem carater
compressivo no precipitado y’, reduzindo seus parametros de rede. Isto resulta na mudanca do
0 de superligas de & negativo na sua condicdo original (anterior & exposi¢ao térmica) para
valores ainda mais negativos. No caso de superligas de & positivo na condi¢do original, a
magnitude de & serd minimizada ou anulada, explicando a esferoidizacdo dos precipitados 7y’
durante o crescimento causado pelo envelhecimento artificial.

A perda de coeréncia matriz/precipitado ¢ observada em uma variedade de sistemas,
como nos precipitados 6’ das ligas Al-Cu e nos precipitados B’ das ligas Al-Mg-Si, e ¢
caracterizada por uma deterioracao consideravel das propriedades mecanicas.

Os precipitados v’ tém forte influéncia nas propriedades mecanicas e de fluéncia das
superligas a base de niquel, portanto o tamanho, distribuicdo, morfologia e coeréncia destes
precipitados vao determinar, em grande parte, as propriedades do material. O crescimento,
coalescimento e a perda de coeréncia dos precipitados y’ tem efeito deletério na resisténcia
mecanica e nas propriedades de fluéncia da liga, sendo um dos principais marcos do

envelhecimento microestrutural (DONACHIE e DONACHIE, 2002; REED, 2006).



43

2.3.3.2 Cinética de coalescimento dos precipitados y’

A cinética de coalescimento dos precipitados y’ pode ser interpretada pela teoria de
Lifshitz, Slyozov e Wagner, conhecida como modelo LSW, em que o raio médio inicial do
precipitado, 1y, cresce com o tempo de envelhecimento, t, até um raio final, r, de acordo com a

equagdo (HONGYU, 2009):
r3 — rg =K.t Equacio 2.16
Sendo K uma constante que depende de parametros termofisicos:

8I'V,C,D
K=—2°"
9RT

Equaciao 2.17

Onde D ¢ o coeficiente de difusdo para os diferentes elementos, I" a energia livre da interface
Y’ /Y, Vm 0 volume molar do precipitado, C. a concentragdo no equilibrio de elementos

formadores de y', R a constante dos gases e T a temperatura absoluta.
Como o coeficiente de difusdo D é:

D = Dye~¥RT Equacao 2.18

Onde Q ¢ a energia de ativagdo para a difusdo dos elementos formadores de y’ na matriz y. K

pode, entdo, ser descrito como:

K = MB—% Equacio 2.19
9RT

Considerando C./T como constantes, a seguinte relagdo ¢ obtida:
Q <
In(K) = constante — — Equacio 2.20

RT

Portanto, o grafico de In(K) em funcao de 1/T € uma reta onde Q/R ¢ a inclinagao.
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Choi et al. (2008) realizaram envelhecimentos artificiais em amostras da superliga
GTD-111 em trés diferentes temperaturas. O tamanho dos precipitados y’ foi calculado e um
grafico da variacdo do tamanho (D3 — D3, pm?) por tempo de envelhecimento (h) foi plotado
(Figura 2.20a). A constante K representa a variagdo do tamanho dos precipitados em fun¢ao do
tempo e foi calculada com base na inclinagdo das retas obtidas.

Na Figura 2.20b pode ser observado o grafico de In(K) em fungao de 1/T plotado com
base nesses resultados. O calculo da inclinacdo da reta obtida resulta em uma energia de
ativagdo para o crescimento dos precipitados v’ (Q) de 246kJ/mol. Este resultado implica que
o crescimento dos precipitados v’ é controlado pela difusdo dos elementos formadores da fase
v’, como o Al e o Ti, pois o valor de Q é préximo dos valores de energia de ativagdo para

difusdo de Al e Ti no Ni, 257-270 kJ/mol (CHOI et al., 2008).

Figura 2.20 - Cinética de crescimento dos precipitados Y’ na superliga GTD-111: a) variacdo do tamanho

por tempo de envelhecimento b) In(K) em funcio de 1/T.
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Fonte: Adaptado de CHOI et al., 2008.

2.3.3.3 Envelhecimento da superliga GTD-111

Turazi (2014) avaliou o comportamento da superliga GTD-111 durante o
envelhecimento. A evolucdo microestrutural da fase y’ pode ser observada na Figura 2.21 onde

sdo exibidas as microestruturas do material em 8§ estagios de envelhecimento.
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Nota-se que apos 250 horas a 1000°C as particulas de y’ ja apresentam uma forma
mais esférica. Foi observado que a tendéncia ao longo do envelhecimento € o crescimento,

esferoidizacao e coalescimento dos precipitados y’.

Figura 2.21 - Micrografias obtidas por MEV das amostras de superliga de niquel GTD-111 envelhecidas
artificialmente a 1.000°C por: a) 250h; b) 500h; c¢) 750h; d) 1000h; ) 1250h; f) 1500h; g) 1750h; h) 2000h.
~ ~ B ()

¥ 15KV 4 X10,000° Sipm LEME-UFSE
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Fonte: TURAZI, 2014.

Os resultados de Turazi (2014) estdo de acordo com outros estudos semelhantes
envolvendo o envelhecimento da superliga de niquel GTD-111 em condi¢des similares (CHOI

et al., 2004; CORTEZ, 2014; MERINI, 2018).
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Segundo Turazi (2014), o efeito do envelhecimento fica evidente ao comparar o
tamanho médio e a dureza Vickers dos precipitados y’ (Figura 2.22). A superliga apresentou
consideravel reducdo de dureza (cerca de 100 HV apds 2000 horas de simulacdo de
envelhecimento), indicando a influéncia do tamanho e morfologia de y’ nas propriedades

mecanicas (TURAZI, 2014).

Figura 2.22 - Variac¢io do tamanho médio de particulas y’ e dureza Vickers durante simulagao de

envelhecimento.
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Fonte: Adaptado de TURAZI, 2014.

Turazi (2014) também analisou a microestrutura de pas de turbina da superliga GTD-
111 envelhecidas em servico por 38000 horas. Em servigo, as pas atingem cerca de 900°C. A
microestrutura da superliga GTD-111 envelhecida em servigo por 38000 horas é apresentada
na Figura 2.23b e percebe-se que o coalescimento ocorrido em servigo por 38000 horas a 900°C
¢ menos avancado que na mesma liga envelhecida artificialmente por 2000 horas a 1000°C

(Figura 2.23a). Isto se deve a diferenga das temperaturas atingidas pelas pas.

Figura 2.23 - Micrografias obtidas por MEV das amostras de superliga de niquel GTD-111: a) envelhecida
artificialmente a 1000°C por 2000h; b) envelhecida em servigo a 900°C por 38000 horas.

g 5kv S x10/000)  dpm LCME-UESC

Fonte: TURAZI, 2014.
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Choi et al. (2004) estudaram o efeito da temperatura no comportamento
microestrutural da superliga GTD-111 durante o envelhecimento. Na Figura 2.24 ¢ mostrado o

coalescimento da fase y’ em trés temperaturas e trés tempos distintos.

Figura 2.24 - Micrografias obtidas por MEV das amostras de superliga de niquel GTD-111 envelhecidas
artificialmente: a) 871°C, 50h; b) 871°C, 5000h; c¢) 871°C, 10000h; d) 927°C, S0h; e) 927°C, 5000h; f)

L IRALN

Fonte: CHOI et al., 2004.

De acordo com o estudo, para um mesmo periodo de envelhecimento, quanto maior
for a temperatura, maior € o tamanho das particulas y’, mais esférica ¢ a sua morfologia e menor
¢ a quantidade de particulas y’ por unidade de area (CHOI et al., 2004).

Choi et al. (2004) também avaliaram a dissolucao dos carbonetos primarios (MC). Na
Figura 2.25 pode ser observado a dissolu¢ao do carboneto primario na liga GTD-111 durante o

envelhecimento artificial.
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Nota-se que a exposi¢ao prolongada a 982°C ocasionou a precipitacdo de carbonetos
secundarios (M23C¢) envolvidos por filmes de y’ ao longo do contorno de grao. A dissolugdo
dos carbonetos primarios faz com que a liga fique localmente enriquecida com elementos

formadores de y' (Al e Ti). Isto permite que um filme de y' se forme no contorno de grao (CHOI

et al., 2004).

Figura 2.25 - Micrografias obtidas por MEV mostrando a decomposicio do MC no contorno de grio das

amostras de superliga de niquel GTD-111 envelhecidas artificialmente nas condicdes: a) 871°C, 2000h; b)

Fonte: CHOI et al., 2004.

Segundo Turazi (2014), os carbonetos M23Cs podem ser identificados por regiodes ricas
em Cr em uma analise por EDS. Na Figura 2.26 ¢ mostrado um mapa de composi¢ao quimica
por EDS da regido de contorno de grao de uma amostra da superliga GTD-111 envelhecida por

1750 horas a 1000°C.
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Figura 2.26 - Mapa de composicdo quimica da regido de contorno de griao da superliga GTD-111

envelhecida por 1750 horas em 1000°C.

Fonte: TURAZI, 2014.

2.3.3.4 Rejuvenescimento das Superligas de Niquel

Conforme citado, em superligas a base de niquel endurecidas por precipitacdo, o
tamanho, distribui¢do, morfologia e coeréncia destes precipitados determinam, em grande
parte, as propriedades do material. A exposicdo prolongada a altas temperaturas e tensoes
provoca o coalescimento e a perda de coeréncia dos precipitados y’, resultando na deterioracao
da resisténcia mecanica e das propriedades de fluéncia do material. O objetivo do tratamento
térmico de rejuvenescimento ¢ reverter a microestrutura envelhecida para condigdes proximas

da original. O efeito deste tratamento na microestrutura ¢ ilustrado na Figura 2.27.
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Figura 2.27 - Esquema do efeito do tratamento térmico de rejuvenescimento na microestrutura

envelhecida.

Envelhecimento

Rejuvenescimento

Fonte: Adaptado de MUSHONGERA, 2016.

O tratamento térmico de rejuvenescimento consiste em uma ou multiplas etapas de
solubilizacdo seguidas de uma ou multiplas etapas de precipitagdo. A solubilizagdo ocorre em
temperaturas superiores a solvus de y’. A temperatura solvus de y’ separa a regido (y +y’) da
regido (y) no diagrama da Figura 2.28. A solubilizagdo ¢ seguida de resfriamento ao ar, agua
ou Oleo até a temperatura ambiente. A precipitacao ocorre em temperaturas inferiores a solvus

de y’ 0 que permite a nucleagdo e crescimento dos precipitados y’.

Figura 2.28 - Diagrama de equilibrio Ni-Al.
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Fonte: Adaptado de DURAND-CHARRE, 1997.

O tratamento térmico intermedidrio de rejuvenescimento apropriado, quando
executado no intervalo de tempo correto, pode estender significativamente a vida do

componente.
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Devido a complexidade das superligas, cada sistema deve ser avaliado
individualmente, ndo s6 quanto a sua composi¢ao, mas também quanto as suas condigdes de
servico, como temperatura e tensdes, ou seja, os parametros do rejuvenescimento devem ser
apropriados ao tipo e extensdao do dano acumulado (JAMES, 2001).

Diversos estudos foram realizados envolvendo o rejuvenescimento da superliga de
niquel GTD-111 (CHERUVU ¢ SWAMINATHAN, 1999; CORTEZ, 2014; LVOVA, 2007,
MERINI, 2018; SAJJADI et al.,, 2003; TURAZI, 2014; WANGYAO et al., 2006). O
rejuvenescimento da superliga GTD-111 evoluiu de um tratamento térmico “padrao”
consistindo em uma etapa de solubilizagdo parcial (1120°C por 2 horas) seguida por uma etapa
de precipitagdo (845°C por 24 horas) para tratamentos térmicos avancados que adicionaram
uma etapa de solubilizagdo em alta temperatura ao inicio do tratamento ¢ uma etapa de pré-
precipitacao realizada entre a solubilizagao e a precipitagdo (CHERUVU e SWAMINATHAN,
1999; TURAZI, 2014).

Segundo Turazi (2014), o rejuvenescimento da superliga de niquel GTD-111 apresenta
os melhores resultados quando as etapas de solubilizagdo e pré-precipitacao sao realizadas em
temperaturas mais elevadas. Os resultados de Turazi (2014) indicaram que realizar a
solubilizacdo a 1190°C resultava em maiores valores de dureza quando comparados a amostras
solubilizadas a 1175°C. O estudo também indicou que etapas de pré-precipitacdo a 1120°C
geram melhores resultados comparados aos de tratamentos em temperaturas mais baixas
(1055°C). As etapas e temperaturas do ciclo de rejuvenescimento que apresentou os melhores

resultados para a superliga de niquel GTD-111 sdo exibidas na Figura 2.29.

Figura 2.29 - Etapas e temperaturas do tratamento térmico de rejuvenescimento.

Solubilizaciio 1 Solubilizacio 2
1190°C 1190°C i e

5 Pré-precipitaciio
2 1120°C o
= Reprecipitacio
=9 o
E 845°C
=1

2h 2h 2h 24h

Tempo

Fonte: Adaptado de TURAZI, 2014.
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Na Figura 2.30 sdo apresentadas as microestruturas resultantes de cada etapa do
rejuvenescimento citado. J4 na Figura 2.31 pode-se observar o resultado desse

rejuvenescimento na recuperacao dos valores de dureza (TURAZI, 2014).

Figura 2.30 - Micrografias da superliga GTD-111 durante tratamento de rejuvenescimento: a)
solubilizac¢iio 1 (1190°C 2h); b) solubilizacio 2 (1190°C 2h); c) pré-precipitacao (1120°C 2h); d)
reprecipitaciao (845°C 24h).

X15,000 1um LCME-UFSC 30kV  X15,000 1pm LCME-UFSC

X15,000 1um LCME-UFSC 30kV | X15,000 1pm LCME-UFSC
Fonte: Adaptado de TURAZI, 2014.

Figura 2.31 - Comparacio da dureza Vickers da superliga de niquel GTD-111 envelhecida por 2000h e

apos do tratamento térmico de rejuvenescimento.
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Fonte: Adaptado de TURAZI, 2014.
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2.4 FLUENCIA

A fluéncia pode ser definida como a deformacdo progressiva, permanente e
dependente de tempo em materiais s6lidos submetidos a tensdes constantes (inferiores ao limite
de escoamento), podendo levar a falha. Como ¢ dependente da difusdo atomica, a fluéncia ¢
termicamente ativada e torna-se relevante em temperaturas superiores a 0,4Tr (temperatura
absoluta de fusdo). Este fenomeno ¢ particularmente importante para componentes que podem
sofrer deformacgdes aprecidveis, quando operando em temperaturas e tensdes elevadas, em
intervalos de tempo comparaveis a sua vida (MEYERS, 2008).

Os parametros de fluéncia podem ser determinados por ensaios mecanicos. Um ensaio
tipico de fluéncia consiste em submeter um corpo de prova a uma tensao constante em um
ambiente isolado termicamente de temperatura constante e controlada enquanto a deformagao
por fluéncia ¢ medida por um extensdmetro e um grafico de deformacgao em fungdo do tempo

¢ obtido (Figura 2.32).

Figura 2.32 - Comportamento tipico de metais sob fluéncia.
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Fonte: Adaptado de CALLISTER, 2012.
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A Figura 2.32 representa o comportamento tipico de metais sob fluéncia (carga e

temperatura constantes). A deformacao por fluéncia apresenta trés estagios (MEYERS, 2008;

REED-HILL, 1973):

II.

I1I.

Estagio primario (transiente): caracterizado por uma deformacgdo instantdnea (€o) no
momento em que a carga ¢ aplicada, seguida de uma reducdo progressiva da taxa de
deformacao devido a dominancia do encruamento sob os mecanismos de restauracao no
material.

Estagio secundario (estacionario): caracterizado por uma taxa de deformagao constante
(Ae/At linear). Um dos pardmetros mais importantes em um ensaio de fluéncia ¢ a
inclinacao da curva (Ae/At) no estagio secundario. Este parametro ¢ chamado de taxa
de fluéncia minima ou taxa de fluéncia estacionaria.

Estagio tercidrio: caracterizado por uma aceleragdo na taxa de deformacao seguida da
falha. O ultimo ponto da curva de fluéncia define o tempo de ruptura (tr) e alongamento
total (ef) para um dado material em uma determinada temperatura e tensao.

Tanto a temperatura como a tensao tém influéncia no comportamento sob fluéncia do

material (Figura 2.33). Em temperaturas inferiores a 0,4Tf a deformagdo por fluéncia ¢é

irrelevante e virtualmente independente do tempo. Uma vez que a temperatura supere 0,4Ty,

incrementos na temperatura ou tensdo ocasionam o aumento da deformacao instantanea (&) e

da taxa de fluéncia estacionaria (Ag/At) e reducdo do estagio secundario e do tempo de vida até

a ruptura (tr). Os mecanismos responsaveis pelo fendmeno da fluéncia serao discutidos a seguir.

Figura 2.33 - Influéncia da temperatura e tensao no comportamento sob fluéncia.
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Fonte: Adaptado de CALLISTER, 2012.
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2.4.1 Mecanismos de fluéncia

Os mecanismos teoricos responsaveis pela fluéncia podem ser divididos em trés grandes
grupos (MEYERS, 2008; REED-HILL, 1973):

1. Fluéncia por difusao
2. Fluéncia por movimentacao de discordancias
3. Fluéncia por escorregamento de contorno de grao

Estes mecanismos serao discutidos individualmente.

2.4.1.1 Fluéncia por difusdo

O mecanismo de fluéncia por difusdo ¢ caracterizado por movimento de vacancias
orientado pelo campo de tensdes. Trata-se de um processo termicamente ativado que resulta no
movimento das vacancias de modo a provocar um alongamento do grao no sentido da tensao
de tracdo aplicada. De acordo com a temperatura e tensdo, o movimento das vacancias pode
ocorrer preferencialmente através da rede cristalina ou pelos contornos de grao.

Quando um material ¢ submetido a baixas tensdes e taxas de deformacao
consideravelmente lentas, a deformagdo plastica acontece pela migracdo das vacancias dos
contornos de graos comprimidos para os contornos de graos tracionados, ou seja, contornos de
grao perpendiculares ou aproximadamente perpendiculares ao eixo da tensdo de tragdo
funcionam como fontes de vacancias e contornos de grdo paralelos ou aproximadamente
paralelos ao eixo da tensdo de tragdo funcionam como sumidouros de vacancias (REED-HILL,
1973).

O mecanismo de fluéncia por difusdo de vacancias através do volume da rede cristalina
descrito ¢ denominado como Nabarro-Herring e ¢ dominante em altas temperaturas (T > 0,7Tr)
e sistemas com microestrutura granular grosseira. J& o mecanismo de fluéncia por difusdo de
vacancias através dos contornos de grao ¢ denominado como Coble. Este mecanismo resulta no
deslizamento dos contornos de grao e ¢ dominante em baixas temperaturas (0,4T¢> T > 0,7Ty)
e sistemas de microestrutura granular fina (REED-HILL, 1973).

O mecanismo de fluéncia por difusdo de vacancias através do volume da rede cristalina
(Nabarro-Herring) ¢ ilustrado esquematicamente na Figura 2.34a. J4 o mecanismo de fluéncia
por difusdo de vacancias através dos contornos de grao (Coble) ¢ ilustrado esquematicamente

na Figura 2.34b.
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Figura 2.34 - Mecanismos de fluéncia por difusio.
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Fonte: Adaptado de MEYERS, 2008.

Uma maneira eficiente de reduzir o efeito dos mecanismos de Nabarro-Herring e Coble
em um sistema ¢ o aumento do tamanho de grao (para reduzir a area de contorno de grao por
unidade de volume) o que resulta no aumento da resisténcia a fluéncia do sistema. Isto
fundamenta as estratégias de processamento citadas na se¢do 2.2, ou seja, componentes
monocristalinos possuem uma resisténcia a fluéncia consideravelmente maior que componentes
policristalinos (alta densidade de contornos de grao), mesmo quando a composicao quimica ¢
idéntica ou equivalente. Esta diferenga microestrutural pode ser observada na Figura 2.8 e as

respectivas variagdes na resisténcia a fluéncia, na Figura 2.9.
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2.4.1.2 Fluéncia por movimentagdo de discorddncias

A fluéncia pode ser entendida como um balango entre o encruamento causado pela
deformacao e os fendmenos de restauracao causados pela exposi¢ao em altas temperaturas.
Sabe-se que durante o encruamento, discordancias sdo criadas. Em baixas temperaturas, a
deformacdo por fluéncia ¢ regida pelo processo de escorregamento destas discordancias em
seus planos preferenciais.

Uma discordancia se move pelo cristal de forma gradativa. O movimento continuo
desta discordancia requer a superagdo de uma série de barreiras energéticas. A energia térmica
e a tensdo ndo sdo capazes de superar, em conjunto, tais barreiras e ativar o movimento de uma
longa se¢do de discordincia em cunha. Todavia, a energia térmica provoca o movimento de
pequenos segmentos da discordancia gerando dobras duplas, como observado na Figura 2.35a.
As extremidades dessa dobra podem se mover com maior facilidade para a direita e esquerda,
sob uma tensdo, como observado na Figura 2.35b, fazendo com que a discordancia mova uma

distancia atomica a frente (REED-HILL, 1973).

Figura 2.35 - Ativacio térmica do escorregamento de uma discordincia em cunha.
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Fonte: Adaptado de REED-HILL, 1973.

Em suma, o efeito da energia térmica ¢ favorecer a formag¢ao das dobras duplas que se
expandem sob a¢ao da tensao aplicada, provocando o avango da discordancia em uma distancia
atomica, e consequentemente, cisalhando o cristal. A for¢a que mantém uma discordancia em
sua posicao de menor energia, ou seja, inibe seu movimento, ¢ chamada de forca de Peierls e o

mecanismo citado ¢ um dos propostos para explicar a superacdo desta barreira energética.
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Um segundo mecanismo que controla a movimentagao de discordancias em um cristal
sob tensdo e temperatura constante ¢ a intersecdo de discordancias. Cristais reais contém uma
rede de discordancias que cresce em complexidade e quantidade a medida que aumenta a
deformacao plastica. Essa rede ¢ chamada de floresta de discordancias, e devido a esta floresta,
uma discordancia ndo se movimenta livremente, pois ela intercepta outras discordancias que
passam por seu plano de escorregamento, sob diversos angulos (0), como pode ser observado
na Figura 2.36. Para que uma discordancia em movimento atravesse os campos de tensoes de
outras discordancias, ¢ necessario a realizagdo de trabalho, ou seja, uma discordancia ¢ um
obstaculo ao escorregamento de outra. Devido a essa interse¢do, discordancias podem

apresentar cotovelos, cujos movimentos sao termicamente ativados (REED-HILL, 1973).

Figura 2.36 - Ilustraciio esquematica de uma floresta de discordancias.
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Fonte: Adaptado de REED-HILL, 1973.
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Diante do exposto, nota-se a influéncia dos fendmenos termicamente ativados citados
no escorregamento de discordancias e, consequentemente, na deformagdo por fluéncia.
Também ¢ importante entender a funcao da escalagem de discordancias, auxiliada por lacunas,
na deformagdo de metais sob tensdo e temperatura constantes. A escalagem simples de
discordancias em cunha depende da difusdo de lacunas em dire¢do as discordancias, chamada
de escalagem positiva ou para fora delas chamada de escalagem negativa. A func¢do primordial
da escalagem de discordancias ¢ superar obstaculos para o escorregamento destas. Este
mecanismo pode ser entendido como agente controlador da deformacao no sentido que a
deformacgdo ¢ realizada por escorregamento, mas ¢ a escalagem das discordancias sobre os
obstaculos que controla o escorregamento (REED-HILL, 1973).

Quando um obstaculo estd ancorando o escorregamento de outras discordancias, nos
seus respectivos planos de escorregamento, forma-se um empilhamento. A escalagem da
primeira discordancia ancorada permite a continua¢do da deformacgao por escorregamento das

seguintes, conforme observado na Figura 2.37.

Figura 2.37 - Empilhamento de discordancias seguido de escalagem da discordancia lider.
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Fonte: Adaptado de REED-HILL, 1973.
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Em um segundo cendrio, discordancias de sinais opostos em planos de escorregamento
paralelos se movimentam uma em dire¢ao a outra (por escalagem) aniquilando-se e diminuindo
a densidade de discordancias do sistema permitindo a continuidade da deformacgao plastica por

escorregamento (Figura 2.38) (REED-HILL, 1973).

Figura 2.38 - Aniquilacdo por escalagem de discordéncias de sinais opostos.
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Fonte: Adaptado de REED-HILL, 1973.

A capacidade de superar obstaculos também envolve os mecanismos de Orowan e a
formagdo de anéis em torno de particulas ou precipitados que bloqueiam a movimentacao das
discordancias no reticulado, como observado na Figura 2.39a. Com o suporte da escalagem, os
componentes em cunha dos anéis podem se movimentar para cima sobre uma particula ou
precipitado, aniquilando-se no processo, enquanto as partes restantes dos anéis, que tém
orientagdo em hélice, vao escorregar provocando o colapso do anel, como observado na Figura

2.39b. Isto permite a continuidade da deformacao plastica (REED-HILL, 1973).
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Figura 2.39 - Colapso dos anéis de discordincia.
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Fonte: Adaptado de REED-HILL, 1973.

2.4.1.3 Fluéncia por escorregamento de contorno de grao

O escorregamento de contorno de grao geralmente ndo tem participacao relevante no
primeiro e segundo estagio de fluéncia, mas torna-se relevante no terceiro estagio e contribui

para a nucleagdo e propagacao de trincas intergranulares (MEYERS, 2008).
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Fraturas intercristalinas de alta temperatura apresentam duas formas bem definidas.
Na Figura 2.40 ¢ apresentada uma das formas de nucleacdo de trincas na interface entre trés
graos. Ja na Figura 2.41 pode ser observada a nucleagdo, crescimento ¢ coalescimento de
cavidades na interface entre dois graos. Estes dois tipos de fraturas podem ser encontrados

atuando em um mesmo sistema (REED-HILL, 1973).

Figura 2.40 - Nucleacio de trincas na interface entre trés graos.
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Fonte: Adaptado de REED-HILL, 1973.

Figura 2.41 - Nucleacio, crescimento e coalescimento de cavidades na interface entre dois graos.
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Fonte: Préprio autor.
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2.4.2 Mecanismos de deformacao das superligas de niquel

A temperatura e a tensdao a qual o material estd submetido define os mecanismos de
fluéncia dominantes. Na Figura 2.42, ¢ mostrado o mapa dos mecanismos de fluéncia para o

niquel puro.

Figura 2.42 - Mapa dos mecanismos de fluéncia para o niquel puro.
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Fonte: FROST e ASHBY, 1982; TURAZI, 2014.

Para a maioria dos materiais, o limite de escoamento diminui com o aumento da
temperatura. Nos metais, essa redu¢do do limite de escoamento acontece devido a0 movimento
termicamente ativado das discordancias, resultando em uma deformacao plastica facilitada em
temperaturas mais altas. As superligas de niquel y-y’ apresentam um aumento anomalo do limite
de escoamento com a temperatura. O comportamento anormal das propriedades de tracdo com
a temperatura das superligas a base de niquel pode ser atribuido a varios mecanismos, sendo o

mais importante a multiplicacdo de discordancias nos precipitados y’ (SAJIDI et al., 2004).
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Pope e Ezz (1984) analisaram ligas monofasicas y e y’ e seus resultados mostram que
o precipitado y’ ¢ o principal fator para determinar as excelentes propriedades mecéanicas em
altas temperaturas das superligas y-y’. Na Figura 2.43 pode ser observado o aumento andmalo

do limite de escoamento com a temperatura da fase y’.

Figura 2.43 - Variacio de limite de escoamento em fun¢io da temperatura para ligas monofasicas y e y’.
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Fonte: Adaptado de POPE e EZZ, 1984.

Sajidi et al. (2004) estudaram o comportamento de deformacgdo por tracao da liga
GTD-111 na faixa de temperatura de 25°C a 900°C. Na Figura 2.44 ¢ mostrada a variacdo de
limite de escoamento e alongamento em fun¢do da temperatura para a superliga GTD-111. O
limite de escoamento diminui com o aumento da temperatura até¢ aproximadamente 600°C
quando atinge um valor minimo de 750MPa. Com o aumento da temperatura, o limite de
escoamento aumenta para um valor maximo aos 750°C e entdo diminui subitamente. Ja o
alongamento aumenta com a temperatura atingindo um maximo em cerca de 650°C e, em
seguida, diminui até¢ 9% a 750°C. Em temperaturas mais elevadas, ocorre um aumento no
alongamento. Nota-se a correlacdo entre as duas tendéncias: o aumento do limite de escoamento
corresponde a reducdo da ductilidade para uma mesma faixa de temperatura.

Os resultados indicaram que existe flutuacdo nas propriedades mecanicas em
diferentes faixas de temperatura. Os diferentes mecanismos de deformacdo operando em

diferentes niveis de temperatura sao responsaveis por tal comportamento (SAJIDI et al., 2004).
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Figura 2.44 - Variacio de limite de escoamento e alongamento em fun¢do da temperatura para a superliga

GTD-111.
900 r 40

1 \
)

. L 35
o 800 - 33
m ] \ L
a 700 4 L 30
g £
= 600 25§
QE" 1 —+&— Limite de Escoamento i {l'g
® 500 —k— Alongamento _ 20 =}
2 -
B 400 15 2
- ] i )
o 3001 10
S : S
- p— 7
E 200 E 5
- — i

100 +————————————t 0
0 200 400 600 800 1000

Temperatura (°C)
Fonte: Adaptado de SAJIDI et al., 2004.

Em temperaturas inferiores a 600°C a deformagdo ndo ¢ homogénea e esta restrita a
alguns planos de escorregamento. Com o aumento da temperatura o nimero de planos de
escorregamento aumenta e uma estrutura homogénea de deformagao se forma, portanto, sdo
esperados valores altos de alongamento e baixos valores de limite de escoamento. Na Figura
2.45a podem ser observados planos de escorregamento em amostras apos um ensaio de tragao
a 550°C. Aos 600°C, também sdo formadas muitas falhas de empilhamento (Figura 2.45b)
devido ao processo de escorregamento com desvio das discordancias (SAJIDI et al., 2004).

Em temperaturas entre 600°C e 750°C a deformagdo ¢ ainda menos homogénea, o
numero de escorregamentos diminui e a densidade de discordancias nas interfaces y/y’ aumenta.
Isto explica os valores maximos de limite de escoamento e minimos de alongamento aos 750°C.
Na Figura 2.45¢ podem ser observados os emaranhados de discordancias formados nas
interfaces que dificultam o escorregamento das discordancias e limitam os valores de
alongamento. Os trés fatores mais relevantes para explicar essa ductilidade minima das
superligas a base de niquel sdo (I) fragilizagdo do contorno do grao, (II) mecanismos de
deformacao e (III) envelhecimento microestrutural. Para a superliga GTD-111, que possui alta
estabilidade microestrutural, os dois primeiros fatores sdo os mais importantes. Como a
fragilizagdo do contorno do grdo por carbonetos tem influéncia na ductilidade praticamente
constante em todas as temperaturas, os mecanismos de deformagdo sdo os principais fatores

que afetam a variagdo da ductilidade com a temperatura (SAJIDI et al., 2004).
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Na faixa de alta temperatura, entre 750°C e 900°C, o mecanismo de escorregamento
com desvio estd operando em praticamente todos os precipitados y’, o que causa falhas de
empilhamento (Figura 2.45d). No entanto, o processo de escalagem termicamente ativado € o
mecanismo predominante nessa faixa de temperatura elevada. Com o aumento da temperatura,
uma distribui¢do homogénea de discordancias ¢ observada na matriz e o escorregamento de
discordancias através dos precipitados y’ raramente ocorre. Discordancias abauladas e anéis de
discordancia ao redor das particulas y’ também sdo observados nessa faixa de temperatura.
Devido ao maior alongamento, especialmente em amostras deformadas a 900°C, uma alta
densidade de discordancias é observada na matriz. Em temperaturas superiores a 900°C, o
coalescimento e a perda de coeréncia dos precipitados y’ contribui para maior ductilidade e menor

limite de escoamento (SAJIDI et al., 2004).

Figura 2.45 - Microestruturas obtidas por TEM: a) Linhas de escorregamento formadas durante traciio a
550°C; b) Falhas de empilhamento formadas durante tracdo a 600°C; ¢) Emaranhados de discordincia

formados durante traciio a 650°C; d) Falhas de empilhamento formadas durante tensao a 800°C.
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Fonte: Adaptado de SAJIDI et al., 2004.
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2.4.3 Equivaléncia entre ensaios de traciao a quente e fluéncia

Técnicas de extrapolagdao de dados de ensaios de fluéncia sdo frequentemente
utilizadas para determinar o comportamento sob fluéncia e estimar a vida residual de
componentes utilizados em altas temperaturas. O parametro Larson-Miller (PLM), usado para
extrapolar resultados de fluéncia, ¢ formulado a partir do conceito de que a fungdo tempo-
temperatura possui um valor tnico para um determinado material dependendo somente da

tensao aplicada (o) (FURILLO, 1977). O PLM pode ser calculado de acordo com a equagao:

PLM = f(o) = T(logt, + C) Equacio 2.21

Sendo T a temperatura em Kelvin, t; o tempo até a ruptura em horas e C uma constante
especifica do material.

Uma alternativa aos ensaios tipicos de fluéncia sdo os ensaios de tragdo a quente. O
parametro Larson-Miller permite, a partir de ensaios de tragdo a quente, extrapolar resultados
fluéncia e prever a vida residual. Para estabelecer a relagdes entre os pardmetros de tragdo a
quente e fluéncia, os seguintes critérios sao utilizados (BUENO, 2005):

1. A taxa de deformacdo do ensaio de tragdo a quente (§€) equivale a taxa de fluéncia
minima (&Emin);

2. O limite de resisténcia a tragdo (o pr) obtido no ensaio de tragdo equivale a tensdo
aplicada em um ensaio de fluéncia (o);

3. O tempo necessario para atingir a tensdo maxima no ensaio de tragdo (t;gr) equivale ao
tempo de ruptura (t;) em um ensaio de fluéncia.

Na Figura 2.46 sdo apresentados os critérios para equivaléncia de resultados entre os
ensaios de tracdo a quente e fluéncia.

Bueno (2005) mostrou que os critérios citados sdo efetivos para obter equivaléncias
entre resultados dos ensaios de tragdo a quente e de fluéncia para diversas ligas. Um exemplo
para o aco de baixa liga 2.25Cr-1Mo pode ser observado na Figura 4.47. Na Figura 4.47a sao
apresentados diversos tempos de ruptura de ensaios de fluéncia (t;) e tempo para atingir a tensao
maxima no ensaio de tracdo (t;pr) mostrando a correlacdo entre os resultados. O pardmetro

Larson-Miller também pode ser empregado com sucesso utilizando os critérios citados (Figura
4.47b).
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Figura 2.46 - Critérios de equivaléncia entre os ensaios de tracio a quente e fluéncia.
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Fonte: Préprio autor.

Figura 4.47 - Correlacio dos dados de ensaios de fluéncia e ensaios de traciio a quente: a) tempo de

ruptura (fluéncia) e tempo para atingir a tensio maxima (tracdo) em funcio da tensdo b) Parimetros
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3 MATERIAIS E METODOS

3.1 MATERIAIS

No presente trabalho foram estudadas amostras da superliga GTD-111, de composi¢ao
quimica mostrada na Tabela 3.1, retiradas de pas de turbina novas (Figura 3.1). Estas pas foram

fabricadas por fundi¢do convencional e sdo policristalinas.

Figura 3.1 - P4 de Turbina da liga GTD-111.

Fonte: Préprio autor.

Tabela 3.1 - Composiciao quimica da Superliga de niquel GTD 111.

Ni Cr Co Mo | W | Ti| Al | Ta C Outros

GTD-111 60,0 | 14,0 | 9,5 1,5 |38(48(30] 2,7 | 01 0,01B/
0,05Zr

Fonte: Préprio autor.
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3.2 METODOS

O estudo foi realizado em duas etapas. A avaliagdo das propriedades em altas
temperaturas por ensaio de tracdo a quente e a avaliacdo microestrutural das amostras

envelhecidas artificialmente, conforme exibido na Figura 3.2.

Figura 3.2 - Fluxograma das atividades realizadas.

Corte das Amostras Rejuvenescimento Envelhecimento
GTD-111 Artificial
Rejuvenescimento de
Corte de 9 amostras —p todas as amostras para —p Envelhecimento Artificial
Colunares e 16 amostras padronizacdo de ate 3000h
Cubicas por Jato Abrasivo microestrutural

Usinagem dos Corpos
de Prova

\/

Ensaio de Tracdo a

Quente = Amostras Colunares |«f=
Metalografia 4= Amostras Ciibicas |«um

MEV

Dureza

Fonte: Préprio autor.

As amostras foram cortadas por jato abrasivo a fim de resguardar a microestrutura de
possiveis aquecimentos provenientes de outros métodos de corte. As pas foram cortadas em 9
amostras colunares (Figura 3.3a) a serem usinadas em corpos de prova para ensaio de tragao a
quente e 16 amostras aproximadamente cubicas (Figura 3.3b) para ensaios de microdureza,
andlise microestrutural, metalografia quantitativa e MEV. A geometria dos cortes pode ser
observada na Figura 3.3. A posicdo do corte das amostras ctbicas ndo foi considerada, pois
apo6s o ciclo de rejuvenescimento, de acordo com Merini (2018), as amostras apresentam a

mesma microestrutura independente de sua posi¢ao original nas pas.
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Figura 3.3 - Geometria do corte das amostras das pas de superliga GTD-111: a) Corte das amostras

colunares; b) Corte das amostras cubicas ¢c) Amostras obtidas apés o corte.

Fonte: Proprio autor.

3.2.1 Ciclo de rejuvenescimento

Todas as amostras foram submetidas a um ciclo de rejuvenescimento, descrito na
Tabela 3.2, para padronizar suas microestruturas. As amostras foram resfriadas ao ar até a
temperatura ambiente apds cada etapa do ciclo de rejuvenescimento. Os parametros do ciclo de
rejuvenescimento foram selecionados de acordo com os resultados de Turazi (2014) que
estudou diversos ciclos de rejuvenescimento da superliga GTD-111. Os parametros descritos
na Tabela 3.2 foram os que apresentaram os melhores resultados em termos de microestrutura

e propriedades mecanicas (TURAZI, 2014).

Tabela 3.2 - Ciclo de rejuvenescimento.

1* Solubilizagao 2% Solubilizacao Pré-precipitacio Reprecipitacao

1190°C/2h 1190°C/2h 1120°C/2h 845°C/24h
Fonte: Adaptado de TURAZI, 2014.

3.2.2 Envelhecimento artificial

ApOs o tratamento térmico de rejuvenescimento as amostras foram colocadas em um

forno mufla por até¢ 3000 horas a 1000°C para realizar o envelhecimento artificial.
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Foram retiradas uma amostra colunar e uma cubica simultaneamente, em diferentes
tempos de envelhecimento, com o objetivo de obter a mesma microestrutura nessas amostras.
Todas as amostras foram resfriadas ao ar até a temperatura ambiente apds o envelhecimento. A
amostra 0 (zero horas) nao foi envelhecida. A nomenclatura das amostras e suas respectivas

condi¢des sdo apresentadas na Tabela 3.3.

Tabela 3.3 - Condicao e nomenclatura das amostras.

Amostra Rejuvenescimento Envelhecimento Ensaio de
Inicial Artificial Tracio a Quente

Oh v - v
200h v 200 horas v
400h v 400 horas v
600h v 600 horas v
800h v 800 horas v
1000h v 1000 horas v
1200h v 1200 horas -
1400h v 1400 horas -
1600h v 1600 horas v
1800h v 1800 horas -
2000h v 2000 horas -
2200h v 2200 horas v
2400h v 2400 horas -
2600h v 2600 horas -
2800h v 2800 horas -
3000h v 3000 horas v

Fonte: Préprio autor.
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3.2.3 Metalografia

Finalizado o envelhecimento artificial, as amostras pequenas foram embutidas a
quente em baquelite utilizando uma embutidora metalografica Fortel modelo EFD 40. Apos o
embutimento, as amostras foram lixadas utilizando lixas de granulometria 120, 320, 800, 1200.
Finalizado o lixamento, o polimento foi realizado com pasta de diamante 3pum e 1um. O ataque
quimico foi realizado com uma solucdo de 61% d&cido latico, 36% HNOs3, e 3% HF por
aproximadamente 60 segundos. A face de estudo esta sinalizada pelas setas vermelhas na Figura
3.3. O ataque quimico para revelar as macroestruturas de fundi¢ao foi feito com o reagente

Kaling.

3.2.4 Microscopia eletronica de varredura (MEV)

Foi utilizado o microscopio JEOL SM-6390 disponibilizado pelo laboratorio central
de microscopia eletronica (LCME) da Universidade Federal de Santa Catarina.

O objetivo principal da analise por MEV foi o estudo da morfologia, tamanho médio
das particulas, grau de coalescimento e fracdo volumétrica dos precipitados (y’). A
quantifica¢do da fragdo dos precipitados (y’) e da matriz (y) foi feita utilizando o software livre
Image] (software de edi¢do e andlise de imagens de dominio publico pautado na plataforma
Java). Primeiramente, foi feita a transformagdo das imagens metalograficas para imagens
binarias. A quantificacdo da fragdo de fases foi entdo realizada mediante a contagem de pixels.
Foram realizadas 5 medig¢des por amostra. Cada valor apresentado € resultado da média das
medi¢des. Também foi avaliada, via MEV, a possivel presenca de fases TCP, a morfologia e
estagios da dissolucdo dos carbonetos primarios (MC) e a precipitacio de carbonetos
secundarios (M23Cs) ao longo do contorno de grdo. Foi utilizada espectroscopia por energia
dispersiva (EDS) para a caracterizagdo dos componentes microestruturais por analises dos
mapas de distribuicdo elementar. Para entender os efeitos do ciclo de rejuvenescimento

utilizado, a microestrutura de uma das amostras foi analisada em cada etapa do ciclo.
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3.2.5 Dureza Vickers

O ensaio de dureza foi realizado na face de estudo das amostras cubicas segundo a
norma ASTM E92, utilizando um durémetro Vickers EMCOTEST modelo M4C/R G3. A carga
aplicada foi de 98,07N (HV10). As indenta¢des foram realizadas na mesma face de estudo das
analises metalograficas. Foram realizadas 5 medi¢des por amostra em todas as amostras ctibicas
envelhecidas. Cada valor apresentado nos resultados ¢ o célculo da média das medidas. Para
melhor entender o ciclo de rejuvenescimento utilizado e seus efeitos nas propriedades
mecanicas da superliga GTD-111, a dureza de uma das amostras foi analisada em cada etapa

do ciclo (seguindo a mesma metodologia empregada nas amostras envelhecidas).

3.2.6 Tracao a quente

Os ensaios foram realizados de acordo com as normas ASTM E8 e ASTM E-21
utilizando uma maquina de ensaios INSTRON tipo UTM-HYD modelo 300LX-C4-J3D
operando em conjunto com um forno elétrico tubular INSTRON modelo SF-16. Os corpos de
prova foram usinados a partir das amostras colunares, de acordo com as normas citadas, em
formato cilindrico com rosca nas extremidades tipo M10x1,5 e dimensdes nominais: Do = 4,0
mm e Lo = 16 mm na parte util (ASTM ES8 - specimen 4). O forno foi pré-aquecido até a
temperatura de 900°C antes de inserir as amostras. O tempo de homogeneizagdo foi de 25
minutos para todas as amostras. O ensaio de tracdo a quente foi realizado na temperatura de
900°C e taxa de deformacdo nominal média constante de 10™* s™!. O limite de resisténcia a
tracdo informado corresponde ao valor da tensdo maxima atingida. O limite de escoamento foi
calculado a partir de um offset de 0,2%. A deformagdo percentual foi calculada como a

deformacado percentual no momento da ruptura (deformacao total/comprimento ttil).
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4 RESULTADOS E DISCUSSAO

4.1 REJUVENESCIMENTO

As microestruturas resultantes do tratamento térmico de rejuvenescimento sao
mostradas na Figura 4.1. Na Figura 4.2 sdo apresentadas as medidas de dureza, os resultados
dos célculos de fragdo volumétrica e o tamanho dos precipitados y’ durante o rejuvenescimento.

Nota-se que precipitados da fase y’ sdo observados finamente dispersos na matriz y apos
as etapas de solubilizacdo. A presenca de precipitados y’ nas amostras solubilizadas pode ser
explicada pela dissolucdo incompleta dos precipitados y’ ou pela precipitacdo durante o
resfriamento.

Segundo Turazi (2014), a solubilizagdo em alta temperatura (1190°C) causa a
dissolu¢dao completa dos precipitados y’. Isto indica que a cinética de crescimento rapida dos
precipitados y’ permite sua precipitagdo durante o resfriamento (JOSEPH, 2021). Essa
precipitacdo foi observada em solubilizagdes nessa temperatura seguidas de resfriamento em
agua (CORTEZ, 2014; MERINI, 2018; TURAZI, 2014; WANGYAO et al., 20006).

Apbs as etapas de pré-precipitacio e reprecipitagcdo, foram observados precipitados y’
em duas morfologias/tamanhos: precipitados grandes e cubicos e precipitados de morfologia
esférica e tamanho muito reduzido, quando comparado aos precipitados y’ ciibicos (Figura 4.3).
Tanto os precipitados y’ cubicos, quanto os precipitados y’ esféricos observados na
microestrutura apds reprecipitacao sao maiores € apresentam maior fracao volumétrica quando
comparado aos da microestrutura apos a pré-precipitagao.

Distribui¢des bimodais no tamanho de precipitados nas superligas sdo geralmente
atribuidas a nucleacdes durante resfriamentos abaixo da temperatura solvus de vy’ (KAKEHI,
2000; QU, 2020). Segundo Kakehi (2000), a microestrutura das superligas de niquel contém
precipitados y’ cubicos primarios (y’), formados durante a pré-precipitacdo e reprecipitacdo, e

precipitados y’ esféricos secundarios (y’sec) que se formam durante o resfriamento nestas etapas.

Figura 4.1 - Micrografias por MEV da superliga GTD-111 durante tratamento de rejuvenescimento: a) 1*
solubiliza¢ao (1190°C por 2h); b) 2? solubiliza¢do (1190°C por 2h); c¢) Pré-precipitaciao (1120°C por 2h); d)
Reprecipitacio (845°C por 24h). Fonte: Préprio autor.
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Figura 4.2 - Variacio: a) fracio volumétrica da fase y° (%); b) tamanho médio dos precipitados y> (um?);
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Figura 4.3 - Micrografias por MEV da superliga GTD-111 durante tratamento de rejuvenescimento:

a) Pré-precipitacio; b) Reprecipitacao

Tpum Tum

Fonte: Préprio autor.

Os precipitados y’ secundarios (y’sec) observados na microestrutura apos a etapa de
reprecipitacdo sdo maiores que os observados na microestrutura apos a pré-precipitacao (Figura
4.3). Possivelmente devido ao crescimento dos precipitados y’ secundérios (formados durante
o resfriamento na etapa de pré-precipita¢do) durante a reprecipitagdo (845°C por 24h).

Os precipitados y’ secundarios foram considerados no calculo da fragdo volumétrica
exibida na Figura 4.2a, mas ndo foram considerados no calculo do tamanho dos precipitados
(Figura 4.2b).

O valor de dureza das amostras solubilizadas ¢ devido ao endurecimento por solugao
solida da matriz y supersaturada em conjunto com os precipitados y’ dispersos na matriz. O
maior valor de dureza ¢ obtido apds a etapa de reprecipitacdo, ao final do tratamento térmico
de rejuvenescimento realizado (Figura 4.2¢). Os resultados de dureza encontrados no presente
estudo estdo de acordo com outros estudos semelhantes envolvendo o rejuvenescimento da
superliga de niquel GTD-111 em temperaturas idénticas, mas com resfriamento em agua

(CORTEZ, 2014; MERINI, 2018; TURAZI, 2014).
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4.2 ENVELHECIMENTO ARTIFICIAL

4.2.1 Microestrutura padrio

Para melhor entender o envelhecimento da superliga GTD-111, deve-se conhecer a
microestrutura inicial (rejuvenescida) desta superliga (Figura 4.4). Esta microestrutura,
doravante chamada de microestrutura padrdo, ¢ composta por precipitados y’ primarios de
morfologia cubica, parcialmente alinhados ao longo das dire¢des <100> e coerentes com a
matriz Y (DADKHAH, 2017). Também ¢ possivel observar os precipitados v’ secundarios de
morfologia esférica, consideravelmente menores que os primarios e finamente dispersos na

matriz.

Figura 4.4 - Micrografia por MEV da superliga GTD-111 (Microestrutura padrio).
¥ | B : ¥y DL i 45 T 71

Fonte: Préprio autor.

Um importante componente da microestrutura padrao da superliga GTD-111 ¢ o
carboneto primario MC (MC) (Figura 4.5). Os carbonetos MC foram observados
principalmente na regido interdendritica das amostras. Estes carbonetos podem ser facilmente
identificados em uma andlise por EDS pela presenca de elementos como Ti, Ta e auséncia de

Cr e Ni (Figura 4.6).
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Figura 4.5 - Micrografia por MEV da superliga GTD-111 (Microestrutura padrio - Carboneto MC).

Fonte: Préprio autor.

Figura 4.6 - Mapa de composicido quimica por EDS (Microestrutura padrio - Carboneto MC).
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Fonte: Préprio autor.
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O contorno de grao (CG) da microestrutura padrao (Figuras 4.7 e 4.8) € caracterizado
pela presenca de carbonetos primarios MC e precipitados v’ (Y’cc) relativamente maiores que
os precipitados y’ primarios (y’). Uma analise mais detalhada da evolucdo do contorno de grao

da superliga GTD-111 durante o envelhecimento serd apresentada na secao 4.2.4.

Figura 4.7 - Micrografia por MEV da superliga GTD-111 (Microestrutura padriao — Contorno de Griao).

Fonte: Préprio autor.

E importante entender que o ataque com 4cido utilizado para revelar a microestrutura
das amostras destrdi seletivamente a fase y' ficando o vazio (regido escura) na matriz y (regido

clara).
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A solidificagdo das superligas ¢ um processo complexo e esses sistemas estdo sujeitos
a fortes efeitos de segregacdo de soluto. Essa segregacdo resulta em estruturas eutéticas
(transformagdes de fase fora do equilibrio) que sdo deletérias para com as propriedades
mecanicas (WITTENZELLNER et al., 2020). Estruturas eutéticas y/y’ (y/Y’eut) foram
observadas na regido interdendritica de todas as amostras, incluindo as solubilizadas (antes das
etapas de precipitagdo do tratamento de rejuvenescimento). As regides y/y’ eutéticas foram

observadas, preferencialmente, ao longo de contornos de grao (Figura 4.8).

Figura 4.8 - Micrografia por MEV da superliga GTD-111 (Microestrutura padrio - y/y’ eutética).

Fonte: Préprio autor.
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4.2.2 Evolucio dos precipitados y’ durante o envelhecimento

A exposi¢ao prolongada da superliga GTD-111 a 1000°C durante o envelhecimento
artificial promoveu o coalescimento e a esferoidizagao dos precipitados y’ (Figura 4.9). Nota-
se que apods 200 horas a 1000°C (Figura 4.9, 200h) as particulas de y’ ja apresentam maior
tamanho médio e forma mais esférica devido a reducdo da coeréncia y/y’ discutida na secao
2.3.3.1. O coalescimento inicial dos precipitados y’ primarios acontece as custas dos
precipitados y’ secundarios que ndo foram observados em nenhuma amostra a partir das 200
horas de envelhecimento. O coalescimento dos precipitados y’ primarios as custas dos
precipitados v’ secundérios também foi observado em outros estudos envolvendo a superliga
GTD-111 (CHOI et al., 2004; LVOVA, 2007).

No decorrer do envelhecimento, o coalescimento entre os precipitados y’ vizinhos
comeca a ser observado com maior frequéncia. Muitos precipitados coalescidos foram
observados na amostra envelhecida por 800 horas (Figura 4.9, 800h) e por toda a microestrutura
das amostras envelhecidas por periodos mais longos.

E importante mencionar a elevada resisténcia ao coalescimento dos precipitados y’. Os
precipitados apresentam uma distancia entre os seus vizinhos consideravelmente menor que seu
proprio tamanho, indicativo de uma grande resisténcia ao coalescimento (ARDELL e
NICHOLSON, 1966). Mesmo em envelhecimentos artificiais em altas temperaturas (1.000°C)
por 1000 horas, ainda ¢ possivel observar precipitados muito proximos que resistem ao
coalescimento (Figura 4.9, 1000h).

A amostra final, envelhecida por 3000h, apresenta caracteristicas do envelhecimento
microestrutural referente a morfologia dos precipitados y’, ou seja, os precipitados 7y’
apresentam contornos arredondados, tamanho consideravelmente maior quando comparado ao
tamanho dos precipitados da microestrutura padrdo e coalescimento avancado entre os
precipitados vizinhos (Figura 4.9, 3000h).

Na Tabela 4.1 sdo exibidos os resultados dos calculos de fragdo volumétrica da fase y’
(%), medidas do tamanho do precipitado v’ (um?) e medi¢des de dureza (HV10) da superliga

GTD-111 durante o envelhecimento artificial.

Figura 4.9 - Micrografias por MEV da superliga GTD-111 durante envelhecimento artificial a 1000°C por

até 3000 horas. Fonte: Proprio autor.
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Tabela 4.1 - Resultados dos calculos de fracdo volumétrica da fase y’ (%), medidas do tamanho do
precipitado vy’ (um?) e medi¢cdes de dureza (HV10) da superliga GTD-111 durante o envelhecimento

artificial.

Vollfrflz‘if‘li(;a v Tamanho y’ Dureza

%) (pm?) (HV10)

Oh 31,9+23 0,122 + 0,042 435+5
200h 299422 0,362 + 0,170 360+ 6
400h 30,1+ 1,1 0,410 £0,195 367+ 11
600h 314+1,9 0,642 + 0,404 374+ 4
800h 30,8 3,1 0,616 = 0,403 374+ 3
1000h 382+2,5 0,776 = 0,459 358+7
1200h 31,4+3,8 0,870 = 0,441 355+7
1400h 34,6 £3,7 1,068 £ 0,728 358+3
1600h 41,0+ 3,1 0,951 + 0,594 352+ 14
1800h 31,4+28 1,247 £ 0,807 358+ 6
2000h 31,6 £ 1,8 1,449 + 0,710 326+9
2200h 33,8 +5,8 1,446 + 0,881 349+ 9
2400h 34,820 1,652 + 1,059 338+ 11
2600h 29,1+£1,2 1,986 + 1,293 340+ 8
2800h 355+ 1,6 1,806 + 1,233 345+5
3000h 353+1,9 2,124 + 1,535 332+9

Fonte: Préprio autor.
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A evolugdo das microestruturas durante o envelhecimento (Figura 4.9) permite
observar o aumento no tamanho médio dos precipitados y’. Na Figura 4.10 ¢ exibida a curva de
variacdo do tamanho dos precipitados y’ primarios durante o envelhecimento. A regido escura
representa o desvio padrao das medidas realizadas. Como os precipitados y’ da microestrutura
padrdo crescem em grupos (Figura 4.4), o envelhecimento em alta temperatura promove o
coalescimento dos precipitados mais proximos que se tornam consideravelmente maiores que
os precipitados distantes, aumentando o desvio padrao medido. Conforme mencionado e
observado nas microestruturas, o coalescimento € progressivo, portanto, o desvio padrdo
aumenta conforme o tempo envelhecimento das amostras.

Os resultados encontrados no presente estudo sdo muito semelhantes aos resultados de
Turazi (2014) e Merini (2018) que realizaram o envelhecimento artificial da superliga GTD-
111 a 1000°C por periodos mais curtos. Os resultados e as respectivas linhas de tendéncia sao

comparados na Figura 4.11.

Figura 4.10 - Variacdo do tamanho médio (um?) dos precipitados y’ em fun¢io do tempo de

envelhecimento artificial a 1000°C.
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Fonte: Préprio autor.
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Figura 4.11 - Comparacio dos resultados de variacio do tamanho médio (um?) dos precipitados ¥’ na

superliga GTD-111 em fun¢io do tempo de envelhecimento artificial a 1000°C.
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Fonte: Adaptado de TURAZI, 2014; MERINI, 2018.

A cinética de crescimento dos precipitados y’ pode ser avaliada pelo modelo LSW
(Equacao 2.16). A constante K representa a variacdo do tamanho dos precipitados em fungao
do tempo e foi calculada com base na inclinagdo da reta na Figura 4.12.

Choi et al., 2008 estudaram a cinética de crescimento dos precipitados y’ da superliga
GTD-111 em diferentes temperaturas. Na Figura 4.13 a constante K calculada no presente
trabalho ¢ plotada junto aos resultados obtidos por Choi et al., 2008. O calculo da inclinagdo da
reta obtida resulta em uma energia de ativagdo para o crescimento dos precipitados v’ (Q) de
258kJ/mol. Este resultado corrobora o conceito de que o crescimento dos precipitados v’ €
controlado pela difusao dos elementos formadores da fase y’, pois o valor de Q ¢ muito proximo
dos valores de energia de ativagdo para difusdo de Al e Ti no Ni, 257-270 kJ/mol (CHOI et al.,
2008).



Figura 4.12 - Variacio do tamanho (r’-r3, pm?) dos precipitados y> em funcio do tempo de
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Figura 4.13 - Grafico de In(K) em funcao de 1/T.
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Conforme mencionado, é observado um aumento no tamanho dos precipitados y’
durante o envelhecimento, mas a fracdo volumétrica da fase y’ permanece relativamente estavel
e possui valor médio de 33,2% (Figura 4.14). Isto acontece porque o crescimento dos
precipitados Yy’ ocorre as custas dos precipitados menores (Ostwald ripening), portanto, ¢
previsto que a fracdo volumétrica da fase y’ permaneca estavel (ARDELL e NICHOLSON,
1966).

Figura 4.14 - Variac¢io da fracido volumétrica média da fase y’ (%) em funcio do tempo de envelhecimento

artificial a 1000°C.
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Fonte: Préprio autor.

Na figura 4.15 ¢ apresentada a variagdo da dureza (HV10) das amostras em fun¢do do
tempo de envelhecimento artificial. A marcacdo em verde representa a dureza da amostra nao
envelhecida (Oh). A linha de tendéncia ¢ exclusiva das medi¢des das amostras envelhecidas.

Nota-se uma reducdo acentuada da dureza da amostra ndo envelhecida (Oh) para a
envelhecida por 200h. Possivelmente devido a dissolu¢do dos y’ secundérios. Entre as amostras

envelhecidas a redugao ¢ moderada.
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Figura 4.15 - Variacdo da dureza (HV10) em funcio do tempo de envelhecimento artificial a 1000°C.
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Fonte: Préprio autor.

A microestrutura padrao (Oh) consistia em precipitados y’ primarios cubicos e
precipitados y’ secundarios de tamanho consideravelmente menor que os primarios e finamente
dispersos por toda a matriz (Figura 4.9, Oh). Conforme mencionado, o crescimento inicial dos
precipitados v’ primarios acontece as custas dos precipitados v’ secundarios (Ostwald ripening).
Na amostra envelhecida por 200h, ja ndo sdo encontrados precipitados secundarios (Figura 4.9,
200h).

A contribuicdo para o aumento de dureza pela fase y’ acontece porque os precipitados
v’ dificultam o escorregamento de discordincias mediante uma variedade de mecanismos. A
microestrutura composta de y’ primdrios cubicos e precipitados y’ secundarios dispersos pela
matriz se mostrou mais eficaz em dificultar o escorregamento de discordancias explicando sua
elevada dureza. Uma vez que os precipitados secundarios y’ sdo dissolvidos durante as
primeiras horas do envelhecimento artificial, o restante da reducdo da dureza ¢ menos acentuada

e acontece em func¢ao do tamanho do precipitado.
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Os resultados encontrados no presente estudo sdo semelhantes aos resultados de Turazi
(2014) que realizou medigdes de dureza (HV2) durante um envelhecimento artificial da

superliga GTD-111 a 1000°C por até 2000 horas. Os resultados sao comparados na Figura 4.16.

Figura 4.16 - Comparacio da variacio da dureza (HV10, HV2) em func¢fo do tempo de envelhecimento

artificial a 1000°C da superliga GTD-111.

500 r
A Presente Estudo (HV10)
450 F
: W Turazi (HV2)
400

i
2 350 | MI i

: I I
300 f =
250 F
200 L L L L L L L L L L L L L L J

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200 2400 2600 2800 3000
Tempo de envelhecimento (horas)

Fonte: Adaptado de TURAZI, 2014.

4.2.3 Dissolucao dos carbonetos MC durante o envelhecimento

Conforme citado, a reacdo que dita a dissolugdo dos carbonetos primarios MC e
formacao dos carbonetos secundarios M23Cs pode ser descrita como: MC + v — M23Cs + v’
(Equacao 2.10). Nota-se que um dos produtos da reacao de dissolucao dos carbonetos primarios
¢ a fase y’. A dissolu¢do dos carbonetos MC faz com que a liga fique localmente enriquecida
com elementos formadores de y’, como o Ti, fazendo com que um filme de y’ se forme ao redor
dos carbonetos MC (CHOI et al., 2008).

Diante do exposto, a progressao da dissolu¢ao de um carboneto MC pode ser estimada
conforme a quantidade de fase y’ formada ao seu redor, ou seja, pode-se inferir que um

carboneto MC envolto por um filme da fase y’ estava em dissolucao.
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Na Figura 4.17 sdo mostrados carbonetos MC em amostras de diferentes tempos de
envelhecimento artificial. Nota-se que os carbonetos MC da amostra ndo envelhecida (Oh) nao
possuem filmes de y” ao seu redor (Figura 4.17, Oh). Nas amostras envelhecidas, os precipitados
v’ ao redor do carboneto MC em dissoluc¢ao coalescem (Figura 4.17, 400h e 800h) até formar
filmes continuos da fase y’ ao redor do precipitado (Figura 4.17, 1200h a 2400h). Nas amostras
mais envelhecidas sdo observadas grandes regioes da fase y’, possivelmente devido a dissolucao
completa de um carboneto MC (Figura 4.17, 3000h). E importante mencionar que nem todos
os carbonetos MC foram dissolvidos na amostra envelhecida por 3000 horas. Foram observados
carbonetos MC em diferentes estagios de dissolugdo em uma mesma amostra.

Na figura 4.18 ¢ mostrado um carboneto MC em dissolu¢do na amostra envelhecida
por 600 horas. Pode-se observar o filme de v’ (y’fim) formado ao seu redor. Na Figura 4.19 ¢
mostrada a analise por EDS desta regido. A dissolu¢do de um carboneto MC também enriquece
a regido de carbono. Devido a esta disponibilidade de atomos de carbono, a formagdo de
carbonetos secundarios M23Cs € esperada (CHOI et al., 2008; TURAZI, 2014). Diversas
andlises por EDS de carbonetos MC em dissolugao foram realizadas e ndo foram encontradas
concentragoes elevadas de Cr ao seu redor, caracteristica dos carbonetos M23Cs. A auséncia de

carbonetos M23Cs sera discutida na se¢do 4.2.4.

Figura 4.17 - Micrografias por MEV da superliga GTD-111 durante o envelhecimento artificial a 1000°C
(Carbonetos MC). Fonte: Préprio autor.
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Figura 4.18 - Micrografia por MEV da superliga GTD-111 (Amostra 600h - Carboneto Primario MC).

Fonte: Préprio autor.

Figura 4.19 - Mapa de composicio quimica por EDS (Amostra 600h - Carboneto Primario MC).

o [T s D_Q

Fonte: Préprio autor.
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4.2.4 Evolucio da precipitacdo no contorno de grao durante o envelhecimento
O contorno de grao da microestrutura padrdo ¢ caracterizado pela presenca de
precipitados y’ de contorno de grao (y’cc) relativamente maiores que os precipitados v’

primarios e carbonetos MC de morfologia irregular. Na Figura 4.20 ¢ mostrada a evolugdo da

precipita¢do no contorno de grao durante o envelhecimento.

Figura 4.20 - Micrografias por MEV da superliga GTD-111 durante envelhecimento artificial a 1000°C

(Contorno de Grao). Fonte: Proprio autor.
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Os precipitados y’cg sdo maiores que os Y’ intragranulares (y’) devido a cinética de
crescimento de precipitados no contorno de grao (CG). Segundo Aaronson (1971), precipitados
que nucleiam no contorno de grao podem crescer consideravelmente mais rapido do que a
difusdo volumétrica (Dv) permite. O crescimento do precipitado y’cg ndo ¢ controlado pela
difusdo volumétrica, como nos y’ intragranulares. Neste caso, os elementos formadores de y’
(Al e Ti) no interior do grao se difundem para o contorno de grao, que atua como um corredor
de difusdo rapida (Dcg), transportando os elementos de liga até as extremidades do precipitado
v’ca, onde a difusdo pela interface (Dr) faz com que o precipitado cresga. O mecanismo descrito

pode ser observado na Figura 4.21.

Figura 4.21 - Mecanismos de crescimento acelerado do precipitado y’cc.
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Fonte: Préprio autor.

A morfologia dos precipitados nucleados em um contorno de grao depende da
magnitude das velocidades de difusdo pelo contorno de grao (Dcg) e pela interface (Di). Se a
velocidade de difusdo pela interface matriz/precipitado ¢ maior (D1 >> Dcg), a morfologia do
precipitado deve se aproximar da forma de equilibrio (cubica, no caso dos precipitados 7y’
coerentes nas superligas de niquel). Caso a velocidade de difusdo pelo contorno de grao for
maior (Dcg >> D), os atomos de soluto chegam ao precipitado muito mais rapido do que
conseguem ser distribuidos por sua superficie, entdo o precipitado cresce de maneira continua

ao longo do contorno de grao (KAUR et al., 1995).
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Observando a evolugdo da precipitacdo no contorno de grao durante o envelhecimento
(Figura 4.20), nota-se que os precipitados y’cc proximos de um carboneto MC em dissolucao
sao maiores. Conforme discutido na se¢ao 4.2.3, a dissoluc¢ao dos carbonetos MC faz com que
a regido fique localmente enriquecida com elementos formadores de y’, explicando o
crescimento acelerado dos y’cg proximos de um carboneto MC (Figura 4.21).

Nas amostras envelhecidas por periodos mais longos, os precipitados y’cg coalescem
e formam filmes continuos ao longo do contorno de grao. O filme continuo de y’cg forma uma
barreira entre os graos e impede a movimentagdo de discordancias com mais eficiéncia. Isso
concentra tensdes na regido do contorno de grao e, consequentemente, facilita a formagao e
propagacgao de trincas (HUANG et al., 2015).

E importante mencionar que a precipitacio dos y’c depende das propriedades do
contorno de grdao (HUANG, 2015). Portanto, técnicas como a difracdo de elétrons retro-
espalhados (EBSD) sdo necessarias para um entendimento completo desta precipitacao.

Na Figura 4.22 ¢é mostrada uma analise por EDS da regido do contorno de grdo da
amostra ndo envelhecida (Oh). E possivel observar uma consideravel concentragdo de Cr e um
leve empobrecimento de elementos formadores da fase y’, como Ti, Al e Ni. Esta concentragao
de Cr no contorno de grao foi observada exclusivamente na amostra ndo envelhecida.
Possivelmente devido a dissolu¢ao de carbonetos M»3Cs durante a solubilizagdo inicial das
amostras ou devido a formacao da fase y’ durante as etapas de pré-precipitacao e reprecipitagao.

Diversos estudos de tomografia por sonda atomica em superligas a base de niquel
permitiram observar que o Cr se particiona entre a fase y e y’ com altas concentragdes na fase
v € baixas concentracdes nay’ (BAGOT et al., 2019; YANG et al., 2019). Durante a formagao
da fase y’, nas etapas de pré-precipitagdo e reprecipitacao, o Cr ¢ gradualmente expulso da fase
v’ e segrega ao longo do contorno de grao. Durante o envelhecimento, o Cr segregado no CG
difunde para a matriz adjacente e as amostras envelhecidas ndo apresentam alta concentragao

de Cr no contorno de grao.
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O crescimento dos precipitados y’cg € exclusivo a um dos graos que forma o contorno
(Figura 4.23). Wen et al. (2020) estudaram o crescimento de precipitados de NiAl em uma
matriz Y e concluiram que estes precipitados crescem para o grdo com o qual possuem
coeréncia. Os precipitados NiAl, assim como os precipitados y’ das superligas de niquel,
possuem a diferenga nos parametros de rede (8) consideravelmente baixa, o que diminui a
energia associada as interfaces coerentes, explicando o crescimento para o grdo com o qual

possuem coeréncia (WEN et al., 2020).

Figura 4.23 - Direcio de crescimento preferencial dos precipitados y’cc (Amostra 1000h — Contorno de

Grio).

Fonte: Préprio autor.

Nas Figuras 4.24 a 4.28 sdo apresentadas as analises por EDS das regides de contorno
de grao das amostras envelhecidas. Nota-se que nao foram encontradas concentragdes elevadas
de Cr, caracteristica dos carbonetos M23Cs, mesmo em regides proximas de carbonetos MC em
dissolucdo. Os carbonetos secundarios M23Cs provavelmente estdo presentes nas amostras
envelhecidas, mas niao foram detectados via EDS. A detec¢do de carbonetos M23Cs era
esperada, pois Turazi (2014) realizou um envelhecimento artificial da superliga GTD-111 a
1000°C e observou a presenca destes carbonetos na regido de contorno de grdo das amostras

envelhecidas (Figura 2.26).
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Figura 4.24 - Mapa de composicio quimica por EDS (Amostra 1000h — Contorno de Grao).

Fonte: Préprio autor.
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Figura 4.25 - Mapa de composicio quimica por EDS (Amostra 2600h — Contorno de Grao).

Fonte: Préprio autor.
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Figura 4.26 - Mapa de composicio quimica por EDS (Amostra 2600h — Contorno de Grio).
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Fonte: Préprio autor.
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Figura 4.27 - Mapa de composicio quimica por EDS (Amostra 3000h — Contorno de Grio).
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EDS (Amostra 3000h — Contorno de Grao).
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4.2.4 Evolucao microestrutural da regido interdendritica durante o envelhecimento

Os carbonetos primarios (MC) foram observados principalmente na regido
interdendritica das amostras, ao redor de estruturas eutéticas y/y’ (Y/y’eut). Evolucdo da regido
interdendritica durante o envelhecimento ¢ semelhante a evolugao da precipitagdo no contorno
de grao. A dissolucao dos carbonetos MC proximos das estruturas eutéticas y/y’ formam
grandes regides de fase y’, o que facilita a formagdo e propagacdo de trincas pela regido
interdendritica. Na Figura 4.29 pode ser observada a evolucdo microestrutural da regido

interdendritica durante o envelhecimento.

Figura 4.29 - Micrografias por MEV da superliga GTD-111 durante envelhecimento artificial a 1000°C

(Regido Interdendritica).
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Fonte: Préprio autor.



4.3 ENSAIOS DE TRACAO A QUENTE

Tensdo (MPa)

Os resultados dos ensaios de tragdo a quente sdo exibidos nas Figuras 4.30 e 4.31.

Figura 4.30 - Curvas obtidas durante os ensaios de tracio a quente realizados a 900°C e taxa de
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Figura 4.31 - Resultados dos ensaios de tracio a quente: a) Limite de Resisténcia a tracido (MPa);
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Nota-se que os valores de limite de resisténcia a tragdo (LRT) e limite de escoamento
(LE) permanecem relativamente constantes entre as amostras envelhecidas (Figura 4.31a e
4.31b). O envelhecimento a 1000°C por até¢ 3000 horas causou mudancas morfologicas
expressivas (Figura 4.9) e resultou em um grande aumento do tamanho médio dos precipitados
v’ (Figura 4.10), mas o impacto nos resultados de LRT e LE foram minimos. Isto indica que as
mudangas morfologicas discutidas na se¢do 4.2.2 exercem pouca influéncia nos resultados de
LRT e LE em alta temperatura.

CHOI et al. (2004) realizaram ensaios de tracdo a quente (650°C) em amostras da
superliga GTD-111 envelhecidas a 927°C por 1000, 2000 e 5000 horas e as variagdes no LRT
e LE encontradas também ndo foram significativas.

Conforme citado, o envelhecimento a 1000°C por até 3000 horas resultou em pequenas
reducdes no limite de resisténcia e de escoamento das amostras, mas a analise dos resultados
de deformagdo dos ensaios de tracdo a quente (Figura 4.31c) mostra os efeitos deletérios do
envelhecimento. Nota-se uma reducao significativa na ductilidade das amostras, sendo possivel
separd-las em trés grupos de acordo com o seu estagio de degradagdo: degradacdo inicial (até
200h), degradacao intermediaria (entre 400h e 800h) e degradacdo avancada (entre 1000h e
3000h).

Durante o envelhecimento, os precipitados y’ coalesceram (discutido na secao 4.2.2),
os carbonetos primarios MC dissolveram (discutido na se¢do 4.2.3 e 4.2.4) e filmes de v’ se
formaram ao longo dos contornos de grao (discutido na segdo 4.2.4). Como o engrossamento
dos precipitados y’ e a fragilizagdo do contorno de grao sdo reportados como causas de reducgdes
na ductilidade em superligas de niquel (SAJIDI et al., 2004), fica entendido porque o
envelhecimento artificial causou a redu¢ao na ductilidade das amostras envelhecidas.

E importante mencionar que foi realizado um ensaio de tragio a quente por condi¢io
(tempo de envelhecimento), portanto os resultados podem estar sujeitos a oscilagdes devido as
microporosidades e variagdes da macroestrutura de fundi¢cdo. Na Figura 4.32 sdo apresentadas

as macroestruturas de fundi¢do de uma das pas de turbina utilizadas no presente trabalho.
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Figura 4.32 - Vista lateral e superior revelando a macroestruturas de fundicio de uma das pas de turbina

analisadas.

Fonte: Préprio autor.

4.4 AVALIACAO DA DEGRADACAO DE PAS DE TURBINAS ENVELHECIDAS

Ap0s a caracterizagdo microestrutural e avaliagdo das propriedades mecanicas, tanto a
quente quanto a frio, da superliga GTD-111 durante o envelhecimento, pode-se avaliar a
possibilidade de formulagdo de uma metodologia para estimar o estagio de degradacdo de pas
de turbina com base nestes resultados, sendo uma possivel alternativa aos ensaios de fluéncia.

Na Figura 4.33 sdo apresentados os resultados dos ensaios de tracdo a quente e
medi¢oes de dureza (HV 10) realizadas.

A dureza das amostras mostrou uma redugdo consideravel da amostra inicial (Oh) para
a amostra envelhecida por 200h (possivelmente devido a dissolu¢do dos precipitados 7y’
secundarios). Apos esta redugdo inicial, a variacdo da dureza em funcdo do tempo de
envelhecimento foi pequena e pouco significativa. A reducao inicial da dureza pode levar a
superestimar o estagio de degradacdo de pas pouco envelhecidas e a variacdo da dureza
subsequente ndo ¢ suficiente para determinar o progresso da degradacdo. Portanto, a variagdo
de dureza das amostras envelhecidas ndo se mostrou um bom pardmetro para avaliagdo do

estagio de degradacao.
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Os limites de resisténcia a tragcdo e de escoamento em alta temperatura (900°C) das
amostras envelhecidas apresentaram um comportamento muito semelhante ao da dureza,
portanto também nao sdo recomendados como parametro para avaliagcao do nivel de degradagao
de pas de turbina envelhecidas.

A varia¢do de deformacgdo (%) em funcdo do tempo de envelhecimento obtida nos
ensaios de tracdo a quente (900°C) se mostrou um possivel parametro para avaliacdo do nivel
de degradagdao de componentes envelhecidos. Conforme citado, a reducdo significativa na
ductilidade das amostras possibilita separa-las em grupos conforme seu estagio de degradagao.
Uma vez obtidos ou criados padrdes de ductilidade do material em funcdo da vida do
componente, seria possivel estimar a vida residual de componentes envelhecidos com base

nesses resultados.

Figura 4.33 - Resultados dos ensaios de traciio a quente e dureza das amostras envelhecidas.
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Bueno (2005) mostrou que certos critérios sdo efetivos para se ter equivaléncias entre
resultados de ensaios de tracdo a quente e de fluéncia. Um dos critérios propostos ¢ a
equivaléncia entre tempo necessario para atingir a tensao maxima no ensaio de tracao (t zr) €
o tempo de ruptura (t;) em um ensaio de fluéncia. Portanto, o t; g1 obtido nos ensaios de tragao
a quente ¢ um importante pardmetro para estimar a vida residual de componentes envelhecidos.

Na Figura 4.34 ¢ apresentado o tempo necessario para atingir a tensdo maxima no
ensaio de tracdo (t rr) obtido para as amostras envelhecidas. Nota-se uma reducao do
parametro t;pr conforme o avanco do envelhecimento. Portanto, de acordo com o critério de
equivaléncia entre resultados de ensaios de tracdo e de fluéncia, pode-se inferir que o
envelhecimento causou uma redugdo na vida em fluéncia das amostras. Os resultados sugerem
que uma vez obtida ou criada uma base de dados que relacione o tempo necessario para atingir
a tensdo maxima no ensaio de tragdo e o tempo de ruptura em um ensaio de fluéncia, seria
possivel formular uma metodologia para estimar a vida residual de componentes envelhecidos

com base em ensaios de tragdo a quente.

Figura 4.34 - Tempo necessario para atingir a tensdo maxima no ensaio de tracdo (t;zy) das amostras

envelhecidas.
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5 CONCLUSOES

A caracterizagdao microestrutural e avaliagdo das propriedades mecanicas em alta temperatura,

por ensaios de tracao a quente, da superliga GTD-111 envelhecida a 1000°C por até 3000 horas

permitiu concluir:

As microestruturas das amostras de superliga apresentaram os mecanismos caracteristicos
do envelhecimento: esferoidizagdo e coalescimento dos precipitados y’; dissolucdo dos
carbonetos primarios no interior € no contorno dos graos e formagao de filmes de y’ no
contorno de grdo. A esferoidiza¢do dos precipitados y’ (inicialmente cubicos) durante o
envelhecimento foi devido a reducdo da coeréncia y/y’. O tamanho médio dos precipitados
v’ antes do envelhecimento foi de 0,122um? e apds o envelhecimento por 3000 horas passou
para 2,124um?. A fracdo volumétrica da fase y’ permaneceu relativamente constante

durante o envelhecimento, apresentando valor médio de 33,2%.

O contorno de grao da microestrutura apos rejuvenescimento inicial apresenta a presenca
de carbonetos primarios (MC) e precipitados y’cG maiores que os precipitados y’ primarios
no interior dos graos. O crescimento dos precipitados y’cg ocorre em apenas um dos graos
que formam os contornos. Este efeito foi associado a coeréncia do grao com os precipitados
que estdo crescendo. A dissolucao dos carbonetos MC no contorno de grao faz com que a
regido fique enriquecida com elementos formadores de y’, acelerando o crescimento dos
Y’cG proéximos de um carboneto primario em dissolugdo. Nas amostras envelhecidas por
periodos mais longos, os precipitados y’cg formam filmes continuos ao longo do contorno
de grao. O filme continuo de y’cg forma uma barreira entre os graos e impede a
movimentagdo de discordancias com mais eficiéncia, facilitando a formagao e propagagao

de trincas.

A regido interdendritica € caracterizada pela alta concentragdo de carbonetos primarios e
estruturas eutéticas y/y’. A evolugdo desta regido durante o envelhecimento ¢ semelhante a
do contorno de grao. A dissolucao dos carbonetos MC préximos das estruturas eutéticas

v/y’ formam grandes regides de fase y’, facilitando a formagao e propagacao de trincas.
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A dureza das amostras mostrou uma reducao consideravel da amostra ndo envelhecida para
a amostra envelhecida por 200h (redugdo de 75 HV10), mas entre as amostras envelhecidas
a variagdo de dureza foi moderada. Os precipitados y’ secundarios sao dissolvidos durante
as primeiras horas do envelhecimento artificial possivelmente causando a redugao inicial
da dureza, o restante da reducdo da dureza ¢ menos expressiva e acontece em funcdo do

tamanho do precipitado.

O envelhecimento resultou em redugdes pequenas nos limites de resisténcia e de
escoamento das amostras, mas causou uma reducdo significativa da ductilidade

(deformagdo na ruptura) nos ensaios de tragcdo a quente a 900°C.

A variagdo de dureza (HV10) e dos limites de resisténcia a tracdo e de escoamento em
funcdo do tempo de envelhecimento ndo se mostrou um bom parametro para avaliagao do
estagio de degradacgdo, devido a alteragdo pouco significativa. Em contrapartida, a variacao
de deformagdo (%) em funcdo do tempo de envelhecimento obtida nos ensaios de tracdo a
quente (900°C) se mostrou um possivel pardmetro para tal avaliagdo. Uma vez obtidos ou
criados padroes de ductilidade do material em funcdo da vida do componente, seria possivel

estimar a vida residual de componentes envelhecidos com base na variagao de ductilidade.

O tempo necessario para atingir a tensdo maxima em um ensaio de tragdo (t;pr) apresentou
uma reducdo conforme o avanco do envelhecimento. Portanto, pode-se inferir que o
envelhecimento causou uma reduc¢ao na vida em fluéncia das amostras. Para formular uma
metodologia que estime a vida residual de componentes envelhecidos com base em
resultados de ensaios de tracao a quente € necessario obter ou criar padrdes que relacionem
0 tempo necessario para atingir a tensdo maxima no ensaio de tracao (t;gr) ao tempo de

ruptura (t;) em um ensaio de fluéncia.
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6 SUGESTOES PARA TRABALHOS FUTUROS

e No presente trabalho foi realizado um envelhecimento térmico na auséncia de cargas
externas. Sugere-se realizar envelhecimentos artificias por ensaios de fluéncia que resultam
em alteragcdes microestruturais mais complexas e simulam condigdes mais proximas das

condig¢des de operacao das pas de turbinas a gas.

e A significativa redu¢do de dureza da amostra ndo envelhecida (Oh) para a amostra
envelhecida por 200h foi atribuida a dissolug¢ao dos precipitados y’ secundarios. Indica-se
estudar da influéncia dos y’ secundarios nas propriedades mecanicas para determinar a real

importancia destes precipitados.

e Os resultados do presente estudo indicaram que padrdes microestruturais e de ductilidade
demonstraram potencial em estimar a vida residual de pas envelhecidas. Recomenda-se
avaliar a construcgao destes padrdes para auxiliar na determinagdo do momento correto para

realizacdo de tratamentos de rejuvenescimento.

e Sugere-se analisar as superficies de fratura das amostras dos ensaios de tracao a quente com
o objetivo de determinar os mecanismos de fratura atuantes e complementar o entendimento

das possiveis causas da redugdo de ductilidade observado nas amostras envelhecidas.
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