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RESUMO

No presente trabalho, aprofundou-se o conhecimento acerca da deformacao
mecanica em temperatura ambiente (TA) e criogénica (TC) de uma superliga Inconel
625 processada via fusdo em leito de pd por laser (PBF-LB/M) e submetida a
tratamentos térmicos. A motivacao do estudo se fundamenta na escassez de dados
na literatura acerca do desempenho desta superliga em condi¢cdes criogénicas,
especialmente quando produzida por PBF-LB/M. A metodologia foi dividida em quatro
etapas. Inicialmente, caracterizou-se o pé metalico, cujas analises evidenciaram
aspectos tipicos de sua reutilizacdo. Na segunda etapa, foram fabricadas amostras
com diferentes parametros de processo, sendo uma minoria as que apresentaram
porosidade do tipo lack of fusion dentro do conjunto amostral. Na terceira etapa, a
avaliagao microestrutural apos tratamentos térmicos revelou que o envelhecimento
direto (E) a partir da condigdo como-fabricada (CF) manteve a morfologia colunar com
dendritas refinadas, promovendo a precipitagdo de carbetos interdentriticos. A
solubilizacdo (S), por sua vez, nado foi eficaz em promover uma completa
recristalizacdo. Contudo, a sequéncia S+E resultou em microestrutura equiaxial e
homogénea, evidenciando a atuagcdo combinada dos dois tratamentos na
reconfiguragado microestrutural. Nos ensaios de tragédo, observou-se que as condigbes
CF e E apresentaram os maiores valores de limite de escoamento (LE) e limite de
resisténcia a tracao (LRT), com alongamento superior para a condi¢gdo CF. A condigao
S+E mostrou maior ductilidade em TC em comparagao com E, atribuida a maior
capacidade de acomodacgao plastica. Em todas as condigcbes, os ensaios em TC
resultaram em menor alongamento total e comportamento quasi-fragil, com fraturas
dominadas pela propagagao de trincas por modo |. Foi confirmada nas analises da
superficie de fratura dos corpos de prova a influéncia negativa da porosidade /lack of
fusion na nucleagéo de trincas. Em termos de mecanismos de deformacgao, identificou-
se a formacao de maclas de deformagao nos graos orientados segundo <112>em TA
e <101> em TC, esta ultima associada a um maior fator de Schmid. A analise das
curvas tensado-deformacao revelou incremento na taxa de encruamento em TC para
todas as condicdes, com o expoente de encruamento mais elevado observado para a
condicao S+E, enquanto a condi¢ao E apresentou maior taxa de encruamento inicial,
associada a maior densidade de discordancias nos primeiros estagios da deformacao.

Palavras-chave: Fusdao Em Leito De P9, Inconel 625, Tratamento Térmico, Ensaio de
Tracdo, Temperatura Criogénica.



ABSTRACT

In the present work, the knowledge about mechanical deformation at room temperature
(RT) and cryogenic temperature (CT) of an Inconel 625 superalloy processed via laser
powder bed fusion (LPBF-LB/M) and subjected to heat treatments was deepened. The
motivation for the study is based on the scarcity of data in the literature on the
performance of this superalloy under cryogenic conditions, especially when produced
by PBF-LB/M. The methodology was divided into four stages. Initially, the metal
powder was characterized, and the analyses revealed typical aspects of its reuse. In
the second stage, samples were manufactured with different process parameters, with
a minority of them presenting lack of fusion porosity within the sample set. In the third
stage, microstructural evaluation after heat treatments revealed that direct aging (E)
from the as-manufactured condition (CF) maintained the columnar morphology with
refined dendrites, promoting the precipitation of inter-dendritic carbides. Solubilization
(S), in turn, was not effective in promoting complete recrystallization. However, the
S+E sequence resulted in an equiaxial and homogeneous microstructure, evidencing
the combined action of the two treatments in microstructural reconfiguration. In the
tensile tests, it was observed that the CF and E conditions presented the highest values
of yield strength (YS) and tensile strength (TS), with higher elongation for the CF
condition. The S+E condition showed greater ductility in TC compared to E, attributed
to greater plastic accommodation capacity. Under all conditions, the TC tests resulted
in lower total elongation and quasi-brittle behavior, with fractures dominated by mode
| crack propagation. The negative influence of lack of fusion porosity on crack
nucleation was confirmed in the fracture surface analyses of the test specimens. In
terms of deformation mechanisms, the formation of deformation twins was identified in
grains oriented according to <112> in TA and <101> in TC, the latter associated with
a higher Schmid factor. Analysis of the stress-strain curves revealed an increase in the
strain hardening rate in TC for all conditions, with the highest strain hardening exponent
observed for the S+E condition, while the E condition showed a higher initial strain
hardening rate, associated with a higher density of discordances in the early stages of
deformation.

Key words: Laser Powder Bed Fusion, Inconel 625, Heat Treatment, Tensile Test,
Cryogenic Temperature.



LISTA DE FIGURAS

Figura 1 — Superligas a base de niquel desenvolvidas ao longo do século XX............c........ 18
Figura 2 — Efeito da variagdo dos elementos de liga nidbio e molibdénio e de diferentes
tratamentos térmicos nas propriedades mecanicas das ligas testadas durante o

desenvolvimento dO INB25. ... sttt et e s be e ba e s b e e abeebeesraans 21
Figura 3 — Diagrama TTT dO INB25..........cooiieee e 21
Figura 4 — Esquema do processo de fabricacdo por PBF-LB/M..........cccoooiiieveieieeciceeienen, 24
Figura 5 — Recuperador de calor que utiliza IN625 na sua fabricagédo, exemplo de pega que
poderia ser impressa por MA devido a sua geometria cComplexa. .........coceeerveciereneeceneneeennns 25
Figura 6 — Fendmenos envolvidos na incidéncia do laser na matéria prima no processo de
PBEF-LB/IVL. ...ttt ettt et ettt et et be s be et e e be et e beeteebeebeeseebesteenbeebeeasebesreensesteentanten 26
Figura 7 — Esquema da transferéncia de energia cinética do laser durante a colisdo com as
(2= T Lo ] = 3RS 27

Figura 8 — Relagao entre o gradiente térmico e a taxa de solidificacao (a), textura
desenvolvida por materiais com estrutura cristalina cubica (b) e pogas de fusdo geradas no

ProCeSSO A€ PBF-LB/M (C)...oootiiieiiitieieie sttt sttt ettt e s be s te bt e s e besbeenaesteennenbens 28
Figura 9 — Relacao entre os parametros do equipamento e as dimensdes das pogas de
fusdo geradas No processo de PBF-LB/M. ... oieiiieeiiecee ettt 28
Figura 10 — Espagamento (a) e padrao de varredura (b, c) do processo de fabricagao por
PBF-LB/IV. ...ttt ettt sttt s e et e et e st et et e st e st e aeeae et e e be st et enaenaeneene e 29
Figura 11 — Modelo de formagao do defeito lack of fusion e micrografia correspondente ..... 32
Figura 12 — Mecanismo de formagéo de porosidade por keyhole e micrografia

[oto] 4 (=TS oo o [T o] (USRS 33
Figura 13 — Formacao de porosidade no processo de atomizagao do p6 metalico. ............... 33
Figura 14 — Mecanismo de formagéao de porosidade por balling e micrografia

Loto] (=S oo o [T o] (USRS 34
Figura 15 — Grafico Poténcia do Laser x Velocidade de Varredura em fungao da densidade
de energia empregada NO PrOCESSO. ......cccuiiiiererierieeteeterte et estestte e steetestesaeessesseessesbesaeessesseeneens 35
Figura 16 — Influéncia do espagamento de varredura (a) e da espessura de camada (b, ¢) no
grafico Poténcia do Laser x Velocidade de Varredura. ..........ccccceecvveeieniseeneseeceseseese e 36
Figura 17 — Regimes de fusdo no PBF-LB/M em fung¢éo do tipo de porosidade formada. .... 37
Figura 18 — Densidade relativa em fungéo da variagao na poténcia do laser............ccccoc........ 38
Figura 19 — Densificacdo do IN625 em fungédo da DEV variando o angulo de escaneamento
do [aser @ Cada CaMAUA. ......cc.coueiiieieie ettt bttt 38
Figura 20 — Janela de processamento para o IN625 em fungédo da DEV e da taxa de
FADFICAGAO ...e ettt e e be et e s bb e e ab e et e ebe e beeebeeeabeeabeeabeeabeenbaenteenanas 39
Figura 21 — Porosidade em fungao do espagamento de varredura. ...........cccccecevererereeeeeennn 39
Figura 22 - Trés estagios do encruamento apreciados na deformacgéao plastica de um

g aTo] o o ¢ 1S] ¢= | I O L O3S RSRS 42
Figura 23 - Estruturas de baixa energia assumidas pelas discordancias em um gréao

(=T Ted 4 U= To [o JEr OO OO SO PSPPSRSO 44
Figura 24 — Relacao de ensaios realizados para elaboragdo do presente trabalho................ 49
Figura 25 — Perfil de difragdo das particulas de pd de IN625 ..o 51
Figura 26 — MEV das particulas de po de INB25. ..........cooceiiieeceeeeeeeeeeee e 51
Figura 27 — (a) MO da secéo transversal das particulas de p6 de IN625, (b) Figura de Polo
Inversa, (c) MO e (d) MEV das particulas apds ataque quImICO. ........ccccovreirenincnineniccneee, 53

Figura 28 — Distribuicdo do tamanho de particulas para 0 IN625. ............cccooveiiiineinneeeee 54



Figura 29 — Efeito do tamanho de particula no empacotamento durante a deposi¢ao do leito

Lo 1= o o J S 55
Figura 30 — Equipamento de fusdo em leito de po a laser OmniSint 160. ...........cccceeeevvrcennne 55
Figura 31 — Representacado das amostras para analise de porosidade ...........cccocevveeceveeeennnne 56
Figura 32 — Disposi¢cao das amostras apos fabricagao por MA..........ccceoeevrireenencece e 57
Figura 33 — Plataforma de fabricacdo com CPs de ensaio de tragdo e caracterizacao
MUCTOESITULUIAL ...ttt et e e s ae et e seeneesesneenseseesneensens 59
Figura 34 — Modelo CAD das amostras de ensaio de tragao............ccccvvveeeivenceeneseeceseeeenns 61
Figura 35 — Realizagado do ensaio de tragdo em temperatura ambiente (a esquerda) e
CrOGENICA (A AIF€ITA). ...eoveeeeeieeee et st 62
Figura 36 — Micrografias das amostras impressas de IN625 por PBF-LB/M com variagdo nos
Pardmetros de ProCESSAMENTO. ......cciiciiriiiecere ettt e et et s ae et e te e e etesreenseseeeneensens 65
Figura 37 — Exemplo dos defeitos de aprisionamento de gas/keyhole (a) e lack of fusion (b).
............................................................................................................................................................... 68
Figura 38 — Micrografia em MO das amostras #01, #40, #10 e #24. ........ccvevveveveiiececeeen, 69
Figura 39 — Imagem de MO de um defeito de lack of fusion presente na amostra #10. ........ 70
Figura 40 — Microestrutura caracteristica de amostra fabricada por PBF-LB/M caracterizada
POTF MO, ettt ettt e s be e e s te e te e besbeesb e beeseestesbeeasesteeseenbesbeess e beessentesreensesteeneentens 71
Figura 41 — Microestrutura da amostra #24 observada em MEV...........ccccooiieiiiieciieeienen, 72
Figura 42 — Diagrama TTT para o IN625 fabricado via PBF-LB/M .........ccccccocvvininencnienieinnn 73
Figura 43 — Vaporizacao de elementos em diferentes ligas utilizando uma poténcia do laser
(o L= 1001011 OSSPSR 74
Figura 44 — Perfil de difracdo da amostra #24 (a) e do pé de IN625 (b)......ccccvvvvvveceveeeennen, 75
Figura 45 — Perfil de difracdo do p6 de IN718 (a) e no estado de como fabricado por PBF-

1= 1Y o TSRS 76
Figura 46 - Mapas de orientagao cristalografica para as amostras #01(a), #40(b), #10(c) e
FE2A(A). et a e h e bt bbbt e e Rt h bbbttt e st eneenes 77
Figura 47 - Projecao estereografica da Figura de Polo Inversa em fungao do multiplo de
distribuicdes aleatdrias para as amostras #01, #24 € #40. ..o 78
Figura 48 — (a) Mapa de tamanho de grao e (b) razado de aspecto dos graos da amostra #10.
............................................................................................................................................................... 80
Figura 49 — Mapa de orientagdes e de tamanho de grao referentes a um defeito de lack of
fusion observado Na amoStra #36. .......cccoeiririririr s 81
Figura 50 — Mapa de orienta¢des de uma regido de lack of fusion da amostra #10............... 82

Figura 51 — Identagdes em graos com orientagdes diferentes realizados na amostra #24. .. 84
Figura 52 — Representagao dos tratamentos térmicos selecionados para avaliagéo da
evolucao microestrutural de IN625 fabricado por PBF-LB/M. .........cccoovviiieiiiiieiiicieeieeveeeien, 85
Figura 53 — Imagens de MO de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e envelhecida a
40 R O o o T S T Vo] = 1= RSP 86
Figura 54 — Imagens de MEV de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e envelhecida a
4010 A O oo it S I To = T TR 87
Figura 55 — Imagens de MEV de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e envelhecida a
4010 A O oo it S I To = T TR 87
Figura 56 — Imagem de MO de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a
T O o To Tt o o - TR SRS 88
Figura 57 — Imagens de MO de regides parcialmente recristalizadas em amostra de IN625
fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C por 1 hora..........ccceevveeceveseeeseeese e 89
Figura 58 — Imagens de MEV de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a
(S T0 R O o Yo it I 0T - OSSO 90



Figura 59 — Imagens de MEV de regides parcialmente recristalizadas em amostra de IN625

fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C por 1 hora.........ccccevvveeeeveneeceeeeeee e 90
Figura 60 — Imagem de MO de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a
1150°C por 1 hora com posterior envelhecimento a 700°C por 8 horas. .........cccecceecvvecveeneeneen. 91

Figura 61 — Imagens de MO de regiao nao recristalizada em amostra de IN625 fabricada por
PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C por 1 hora com posterior envelhecimento a 700°C por 8

T0] =T TSRS 92
Figura 62 — Imagens de MEV da amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a
1150°C por 1 hora com posterior envelhecimento a 700°C por 8 horas. .........cccceevvevevreereenene. 92

Figura 63 — Perfis de difracédo exibidos por amostras de IN625 no estado como fabricado por
PBF-LB/M (a) e submetida aos tratamentos térmicos de envelhecimento (b), solubilizagao
(c) e solubilizagdo com posterior envelhecimento (d). .......cccveeeveiieceneceeeeee e, 93
Figura 64 — Curvas de Tensdo de Engenharia X Deformagédo de Engenharia obtidas do
ensaio de tracdo em TA e TC dos CPs de IN625 no estado CF por PBF-LB/M (a) e
submetido aos TT de E (D), S (C) € SHE (A)...voiieeeieeeeeeee et 97
Figura 65 — Limite de escoamento médio, limite de resisténcia a tragcdo médio e
alongamento total médio dos CPs de IN625 ensaiados por tragdo em TA e TC no estado CF
por PBF-LB/M e submetido @aos TTde E, S € S+HE......ccooioieieeeececeee e 98
Figura 66 — Resultados obtidos por Marchese et al.’®* em ensaio de tragdo de IN625 nos
estados como-fabricado por PBF-LB/M e submetido a tratamentos térmicos similares ao do

PresSeNnte trabalNO..........cco i et nre e 101
Figura 67 — Incremento das propriedades mecanicas no ensaio de tracdo em TC comparado
A T A et et e e te e e e e be b e et e e et e e ahteeateebeebe e beebeeebaeaabeeabeebeeteesaaeeareeareeans 102

Figura 68 - Analise da curva da taxa de encruamento e de tensido X deformacao do IN625
no estado como fabricado por PBF-LB/M ensaiado em temperatura ambiente (a) e

(o oTo = a1 o= T { o)) R OSSPSR 103
Figura 69 - Curvas relativas a taxa de encruamento para IN625 ensaiado por tragédo em TA e
TC no estado CF por PBF-LB/M (a) e submetido aos TT de E (b), S (c), e S+E (d). ........... 106
Figura 70 — Fractografias em MEV dos CPs ensaiados em TA de IN625 nas condi¢cdes CF
por PBF-LB/M e submetido aos TTde E, S, @ SHE......ccooiieiiiciceceeeceeeeece e 110
Figura 71 — Fractografias em MEV dos CPs ensaiados em TC de IN625 nas condigbes CF
por PBF-LB/M e submetido aos TTAe E, S, @ SHE.......cccoooiieiieiceceeeeeeeceee e 111
Figura 72 — Porcentagem da redugéo de area da segao util dos CPs tracionados em TA e
TC de IN625 nas condi¢des CF por PBF-LB/M e submetido aos TTde E, S, e S+E........... 112
Figura 73 — Defeitos de keyhole observados nos CPs de IN625 em diferentes condi¢des
ensaiados Por tragao €M TA € TC. ...ttt aesbeereenbe s 112
Figura 74 — Defeitos de lack of fusion observados nos CPs de IN625 em diferentes
condicoes ensaiados portracdo €M TA € TC.... ittt 113

Figura 75 — (a) Defeitos causados na plataforma de fabricagdo devido a uma ma deposigéo
do leito de pd observados no estudo de Scime et al. e (b) imagem de MEV evidenciando a
ocorréncia de anomalias na impressao de cilindros de IN625 na segunda plataforma de
fabricag@o do presente trabalno............cooveiiiecece s 116
Figura 76 — Deformacao de um material fabricado por PBF-LB/M a 0° em relagao a
plataforma de fabricagdo com porosidade lack of fusion e ensaiado perpendicularmente a

AIreGa0 de fADIICACAD. .....ceocuvieiece et ettt e e ebe e ste e saeesareeareenne 118
Figura 77 — Representagao da microestrutura do material nas condi¢des CF e E em relagao
a direcao de fabricacao e de tracao durante 0 €NSAI0. .........ccccevvevveeiteeieiceicececere e 120

Figura 78 - Fractografia em MEV referente ao CP #2 do material na condi¢géo E ensaiado em
T ettt ettt e et e e be et e te e heebeeteeh b e beeaeeteabeeateteebeebeeheetbebeeheeabebeentesteeteetesteeneenteas 121



Figura 79 — Mapas de orientagao cristalografica do material CF apés ensaio de tragdo em

Figura 80 — Mapas de Orientagéo Cristalografica, Fator de Schmid e Contraste de Banda em
graos especificos de IN625 na condicdo CF por PBF-LB/M ensaiado por tracdo em TA e TC.
............................................................................................................................................................. 123
Figura 81 - Presenca de maclas de deformagédo com contornos 23 reportados em gréao na
fronteira da superficie de fratura de IN625 no estado CF por PBF-LB/M ensaiado por tragao

Figura 82 — Mapas de KAM e GOS das amostras tracionadas em TAe TC. .......cccccuveeneene. 129



LISTA DE QUADROS

Quadro 1 — Principais propriedades quimicas do NiqUel. ........c.coceverieieieininincneeeeee 19
Quadro 2 — Elementos de liga presentes na superliga ING25............cccooeirinininincncniceeene 21
Quadro 3 — Parametros de processos que envolvem a MA por PBF-LB/M. ........cccccoveeenen. 25
Quadro 4 — Composicao quimica do p6 de IN625 fornecido pela Sandvik............ccccvveveenen. 50
Quadro 5 — Caracterizagao quimica por EDS e FRX do p6 metalico de IN625 fabricado pela

S T= 10T A | SRS 50
Quadro 6 — Parametros fixos na impressao das amostras. ........coccoevevveereneneniseneneneeeeeiens 56
Quadro 7 — Parametros variados na impressao das amostras........c.ccecvveeeeeverceneeceeseseeeeee, 56

Quadro 8 — DEV, porosidade média e densidade relativa das amostras impressas por PBF-
LB/M com variagao nos parametros de velocidade e espagamento de varredura do

PIOCESSO0. ..euveeuveiteiteeiteeteeteeteeseesteeteeseaseessasbesseebesteessanbesssessesseessasseessensesteeseenbesteesseseessensesseensesteensantens 66
Quadro 9 — Porcentual dos elementos reportados nas andlises de EDS e FRX das amostras
de IN625 em p6 e como fabricado por PBF-LB/M referente a amostra #24...............cccoueeu.. 73
Quadro 10 — DEV, porosidade média, microdureza média e desvio padrdo de amostras

ST =T ot o] g F=To £ T TSR 83
Quadro 11 — Microdureza média e desvio padrao de amostra de IN625 como fabricada por
PBF-LB/M e submetida a diferentes tratamentos t&rmicos. ...........ccccveviveeiiiicececeece e, 95

Quadro 12 - Limite de escoamento médio, limite de resisténcia a tragdo médio e
alongamento total médio dos CPs de IN625 ensaiados por tragdo em TA e TC no estado CF
por PBF-LB/M e submetido @aos TTde E, S € S+HE......ccooi i 97
Quadro 13 - Coeficiente de encruamento para cada um dos CPs de IN625 em suas
condicoes CF por PBF-LB/M e submetido aos TT de E, S e S+E ensaiados em TA e TC. 106



2.1
2.2

3.1
3.1.1
3.1.2
3.2

3.3

3.4
3.4.1
3.4.11
3.4.1.2
3.4.1.2.1
3.4.1.2.2
3.4.1.3
3414
3.4.2
3.4.21
3422
3.4.2.3
3424
3.4.3
3.5

3.6
3.6.1

41
4.2
4.2.1
422
423
424

SUMARIO

INTRODUGAO..........oooiiecceecteeeee et 14
OBUETIVOS ...ttt et n et es 16
OBUETIVOS GERAIS ...ttt 16
OBUJETIVOS ESPECIFICOS .....couriiemreemeeiseeessessssssessssessssssssssssssssssssssssssssnees 16
REVISAO BIBLIOGRAFICA ...........oooooooeeeeeeeeeeeeeeeeeesesessesesseessess s esannes 17
SUPERLIGAS ...ttt ettt 17
O niquel como metal base para superligas..........ccoevvveeveniecereniese e 18
Influéncia dos elementos de liga nas superligas a base de niquel .................... 19
SUPERLIGA INCONEL B25 ..ottt 20
MANUFATURA ADITIVA ..ottt 23
FUSAO EM LEITO DE PO A LASER ...t 24
Parametros de processo de PBF-LB/M ... 25
POtENCia dO LaSET......c..oiiiiiiiiieeccc s 26
VaITEAUIA ...ttt 28
Velocidade de VarreQUIa ...............coeeeiriiiiiiesieeieeeeese et 28
Espagcamento e padrdo de Varredura.............cccueceeeeeeeceneeceeneseeseseseense e 29
Espessura da Camada .........cccvveveiiieieesiesc e s 30
Qualidade do p6 metalico e sua influéncia no PBF-LB/M...........ccccooceveinveennene. 30
Defeitos de porosidade gerados no processo de PBF-LB/M ..........cccccevvenenneee. 31
LaCK Of fUSION ..t 31
2] (o] [T 32
APriSIONAMENTO A€ GAS ...ciiiiiieieeiee ettt ettt s 33
BalliNG ..ttt b et ettt neas 34
Combinacao dos parametros de PBF-LB/M em mapas de impressao.............. 34
PBF-LB/M DO INCONEL B25..........ccocetiiiiininininininirisisesieeeieieie et 37
DEFORMAGAQ PLASTICA DE METAIS CFC.....oooveverierreeveeeeeeee e 40
Deformagéo plastica do INCONEL 625 em temperaturas criogénicas.............. 48
MATERIAIS E METODOS............cireuureimmeeesseeessesssssssssssssssssssssssssssssssssssssssnnees 49
CARACTERIZAGAO DA MATERIA-PRIMA ..........coovierrrreerereeseesresses e 50
IMPRESSAO COM VARIACAO NOS PARAMETROS..........coooovrveeieriereerenins 55
Caracterizagéo da porosidade e microestrutural das amostras............ccccoeu...... 57
Analise das Pogas de fUSA0 ........cccevererieieieecesese e 58
Analises quimicas e detecgao de fasES.......ccoviiecieiiceece e 58

Andlise por difracao de elétrons retroespalhados (EBSD) .........ccccceevecevereennnne 58



4.2.5
4.3
4.4
4.5

5

5.1
5.1.1
5.1.2
5.1.3
5.1.4
5.1.5
5.1.6
5.2
5.2.1
5.2.2
5.2.3
5.24
5.2.5
5.3
5.4
5.5
5.6
5.6.1
5.6.2
6

ANalise de MICIOAUIEZA .........cc.coerieriiieiiieeeee e 59
TRATAMENTOS TERMICOS ......ooooeeececeeeeeeeeeveeseeseessesaesees s saes s s s 59
ENSAIOS DE TRAGAO .....oouieeeeeeeeeeee et 61
MECANISMOS DE DEFORMAGAOQ ........o.ooeeerieeeeeeeeieeesese e 63
RESULTADOS E DISCUSSAO............ccomieeeeiereeeeeeeeieesesse e 65
AMOSTRAS IMPRESSAS COM VARIACAO DE PARAMETROS...................... 65
POrOSIAAAE. ... e 65
Analise do processo de impressao por meio das pogas de fusao...........c......... 68
EDS € FRX ..ttt 73
DRX do material como fabricado por PBF-LB/M..........cccocevoveeiriniinieeeseeee, 75
EBSD ...ttt ettt b e enetas 76
MICrOAUIEZA VICKEIS.......couiiiiriiiiiesieeeee e 82
TRATAMENTOS TERMICOS ... 85
ENVEINECIMENTO ... 86
8 To) 1] o172 Tox- T 1SS 88
Solubilizagdo com posterior envelhecimento..........ccccveevriecerercece e 91
D)1= Tor= To N o [ = 10 30, GO 93
MiICrodureza VICKETS..........cocuviiiiinieieeeceetre e 95
ENSAIOS DE TRAGAOQ ..ottt 96
Analise das curvas de encruamento ...........cccceveinieinieincincee e 103
Fractografias ..ot 109
ANALISE DOS MECANISMOS DE DEFORMAGAO .......c.oovoeeeeeeereereeeerenes 122
ANALISE POr EBSD ...ttt et 122
Conjectura sobre os mecanismos de deformagao...........ccocevvevevenenenienieeenenne. 131
CONGCLUSOES ...ttt 137

REFERENCIAS ...........ooiiiiiriieeise sttt sttt 138



14

1 INTRODUGAO

“The history of man, [...], is much more a
history of the development of his uses of
energy than it is the story of the vagaries
of kings and conquerors.”

- ASIMOV, Isaac.

As superligas sdao um grupo de ligas metalicas que a matriz € constituida por
elementos que as classificam entre as de niquel, um balanco entre ferro e niquel, ou
de cobalto. Essa classe de metais possui, dentre outras propriedades, a capacidade
de manter a longevidade da sua resisténcia mecanica e a corrosao mesmo em
ambientes de elevadas temperaturas, superiores a 700 °C. Isto permite a utilizagao
em diversos segmentos da industria, como o aeroespacial, que representa
exclusivamente 75% da demanda total de superligas em motores aeronauticos, e os
outros 25% distribuidos entre as industrias quimica, petroquimica, médica e militar, na
construcao de reatores nucleares, submarinos e espagonaves’?2.

Dentre os avancos recentes na fabricagdo dessas ligas, destaca-se a
manufatura aditiva (MA), que consistem na fabricagdo de um componente por meio
da adicdo em camadas de material. Dentre os processos de MA de materiais
metalicos, a fusdo em leito de po a laser tem sido foco de pesquisa nos ultimos anos
por ter se mostrado uma maneira eficiente de fabricar pegas com modelagem
complexa, melhor qualidade metalurgica e controle dimensional, além de evitar o
desperdicio de material e economizar em tempo de processamento. No entanto, a
complexidade térmica do processo impoe desafios especificos, como a formacao de
gradientes térmicos acentuados, tensbes residuais e microestruturas fora do
equilibrio, exigindo um entendimento aprofundado dos efeitos do processo sobre o
desempenho final do material?®2.

A liga Inconel 625 (IN625), uma superliga a base de niquel, desempenha um
papel essencial na industria quimica, de 6leo e gas e aplicagdes offshore devido a sua
elevada resisténcia mecanica, excelente resisténcia a corrosdo e capacidade de
operar em ambientes extremos. As condi¢gdes de uso do material nesses ambientes
sao altamente corrosivas com baixas temperaturas. Em particular, o desempenho da
liga IN625 sob temperaturas préximas as consideradas criogénicas (abaixo de
-150 °C), como as encontradas em ambientes criogénicos, € um tépico de interesse

crescente, mas ainda pouco explorado na literatura cientifica®.
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A exposicao de superligas a ambientes criogénicos introduz novos desafios a
sua integridade estrutural. A baixa temperatura altera significativamente os
mecanismos de deformacgado plastica, promovendo, por exemplo, a supressado de
certos modos de deslizamento e o favorecimento de maclagdo mecanica, além de
afetar a nucleacdo e movimentagcao de discordancias. Esses efeitos podem resultar
em aumento de resisténcia, mas também em perda de ductilidade ou comportamento
fragil, especialmente em materiais processados por rotas ndo convencionais, como a
MA. Além disso, a presenga de poros, heterogeneidades microestruturais e texturas
preferenciais introduzidas pela fusdo em leito de pd pode interagir de maneira
complexa com esses mecanismos de deformacdo, impactando diretamente o
desempenho do componente em servigo®°.

Nesse cenario, a pesquisa cientifica desempenha um papel crucial no avango
do conhecimento necessario para otimizar o uso de superligas em condi¢des
criogénicas. Estudos sistematicos®® sobre o efeito da temperatura na resposta
mecanica, aliados a analises microestruturais detalhadas, sdo fundamentais para
compreender os mecanismos de encruamento, a rotagdo de graos, a nucleagao de
maclas e a evolugdo da densidade de discordancias em diferentes escalas. Tais
investigacbes nao apenas contribuem para a melhoria dos parametros de
processamento e tratamentos térmicos pods-fabricacdo, mas também fornecem
subsidios para o desenvolvimento de modelos constitutivos mais realistas, capazes
de prever o comportamento mecanico em ambientes extremos.

Diante desse contexto, o presente trabalho busca investigar o comportamento
mecanico da superliga IN625 processada por fusao em leito de p6 a laser, com foco
em sua resposta a deformagao plastica em temperaturas criogénicas. A proposta
envolve a caracterizacdo microestrutural pds-processamento e a analise das
alteragcbes nas propriedades mecanicas, contribuindo para o entendimento dos
mecanismos de deformacgao sob tais condi¢des e para a otimizacao do uso da liga em

aplicacbes severas.
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2 OBJETIVOS

2.1 OBJETIVOS GERAIS

Avaliar os efeitos do processo de fusdo em leito de p6 e tratamentos térmicos
na superliga INCONEL 625, comparando os mecanismos de deformagdo em

temperatura ambiente e criogénica.

2.2  OBJETIVOS ESPECIFICOS

1. Analisar os efeitos dos paradmetros de processamento e de tratamentos
térmicos na microestrutura de amostras impressas.

2. Comparar os efeitos da temperatura nas propriedades mecéanicas das amostras
impressas por fusao em leito de po.

3. Avaliar os efeitos da temperatura nos modos e mecanismos de deformacao.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA
3.1 SUPERLIGAS

Alguns ambientes operacionais sao classificados como hostis devido as
condigbes de altas temperaturas e corrosivas. Os materiais empregados nessas
situagdes extremas devem possuir propriedades que assegurem sua aplicagédo sem
sua deterioragao ao longo do tempo. No ambito dos materiais metalicos, destacam-se
as superligas, desenvolvidas especificamente para manter a integridade estrutural e
o desempenho mecanico mesmo sob tais condigdes severas’®!,

O desenvolvimento das superligas esta intrinsicamente associado com a
evolugdo dos motores a jato, em que a necessidade de se obter delas uma melhor
eficiéncia surgiu da demanda por temperaturas operacionais mais elevadas para seu
funcionamento. Metalurgistas investigaram o papel dos elementos de liga na
modificagdo das propriedades dos materiais, com o objetivo de formular composicdes
capazes de suportar tais condicdes extremas, e como resultado, foram desenvolvidas
superligas aptas a serem empregadas nas palhetas de turbinas. Isto permitiu que
aeronaves operassem a velocidades mais elevadas, percorressem distancias
maiores, e apresentassem menor consumo de combustivel durante a decolagem%-13.

Uma das ligas que pode ser citada como precursora no desenvolvimento das
superligas foi a conhecida como Monel. Nela, metalurgistas da época testaram a
adicdo de diferentes elementos metalicos para avaliar quais eram seus efeitos em
cada uma de suas propriedades. Dessa forma, foi-se adquirindo conhecimento sobre
como formular novas composi¢des de ligas metdlicas, principalmente nas que
continham niquel em sua composi¢ao, o qual tinha sido recém-descoberto e recebia
cada vez mais notoriedade devido a suas propriedades™'-"3,

Um dos experimentos que marcou o desenvolvimento das superligas foi o de
Pilling e Merica, por volta de 1930, no qual foi avaliada influéncia de aluminio e titéanio
em ligas de niquel tal como a Monel, onde foi-se descoberto por causarem um
aumento na resisténcia a fluéncia e dureza. O desenvolvimento das superligas
prossegue desde o século XX até os dias atuais, dividindo-as em diversas categorias
que envolvem principalmente seu método de fabricagao, tal como a de monocristais e
a solidificagao direcional, e a presenca de diferentes elementos de liga em propor¢des

especificas que ditam as propriedades apresentadas em cada uma delas?''-14,
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Na Figura 1 estdo apresentadas as principais superligas de niquel

desenvolvidas ao longo do século XX"10,

Figura 1 — Superligas a base de niquel desenvolvidas ao longo do século XX.
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Fonte: (2)

3.1.1 O niquel como metal base para superligas

As propriedades que o niquel possui sdo fundamentais para a constituicao das
superligas que o possuem como elemento principal.

O niquel puro ndo sofre transformacdes alotropicas até seu ponto de fusdo,
permitindo que superligas que o possuam como metal base ndo necessitem de
elementos estabilizantes para a matriz e ndo sofram variagbes dimensionais
resultantes de transformacdes de fase durante o seu uso em condicbes de
temperaturas elevadas. A estrutura cristalina desse elemento é a Cubica de Face
Centrada (CFC), o que proporciona uma consideravel capacidade de encruamento
devido aos sistemas de deslizamento prontamente ativos. Por possuir uma estrutura
cristalina compacta, a ativagao de processos difusivos na matriz de niquel necessita
de elevados valores de energia, proporcionando uma melhor estabilidade
microestrutural nas condi¢gdes de uso, o que propicia aplicagcbes em ambientes de

elevada temperatura’410.11.13,
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As principais propriedades do niquel como elemento quimico estao

sumarizadas no Quadro 1411,

Quadro 1 — Principais propriedades quimicas do niquel.

Numero Peso Ponto de . Estrutura
P N ~ Densidade . .
Atomico | Atdmico fusao cristalina
28 58,69 1453 °C 8,9 g/cm? CFC

Fonte: Adaptado de (4), (11)

3.1.2 Influéncia dos elementos de liga nas superligas a base de niquel

A funcao de cada elemento de liga ira subdividir as superligas a base de niquel

em trés categorias, de acordo com o mecanismo de endurecimento que promovem*19,

a) Endurecidas por solucdo sélida (SS):

Cromo, cobalto, ferro e molibdénio promovem o endurecimento por meio da
distorcdo da rede cristalina devido a diferenca de tamanho atémico entre esses
atomos de soluto quando substituem os de solvente. Essa distor¢gdo gera campos de
tensdo, que aumentam a energia interna do material e interagem com os campos de
tensao ao redor das discordancias de forma que seu movimento é dificultado. Esse
mecanismo esta atrelado a fendbmenos na escala atbmica da matéria, sendo menos
eficientes quando comparados a outros mecanismos, porém atuantes mesmo em

elevadas temperatura, em que fendmenos de difusdo sdo mais pronunciados'#-21.

b) Endurecidas por precipitacao:

Aluminio, titanio, nidbio e tantalo reagem com elementos da matriz e promovem
a precipitacao de particulas de segunda fase intermetalicas. Os dois precipitados aos
quais o aumento da resisténcia mecanica das superligas de niquel € creditado sao y'
(gamma-linha) e y" (gamma-duas-linhas), ambos de estequiometria NisX. Para que
uma liga seja passivel de endurecimento por precipitagcdo, € necessario que o limite
de solubilidade de um de seus elementos constituintes decresga no resfriamento a
partir de uma SS monofasica, possibilitando a formacado de uma SS supersaturada em
um tratamento térmico de solubilizagdo seguido de témpera, criando a forgca motriz
para, durante a etapa de envelhecimento, ocorrer a precipitacdo. O precipitado é
caracterizado como coerente, apresentando estrutura cristalina idéntica em relacéo a
matriz, e distor¢ées na rede cristalina causadas por ele exigem que as discordancias

se movimentem por escalagem ou cisalhando-a'+2".
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c) Endurecidas por formagao de carbetos nos contornos de grao:

Cromo, molibdénio, tungsténio, vanadio, nidbio, tantalo, titdnio e hafnio
promovem a formagao de carbetos ao formarem ligagdes quimicas com carbono. Em
condigbes de fluéncia, os carbetos causam aumento da resisténcia mecéanica do
material quando precipitam nos contornos de gréo, inibindo o escorregamento dessa
regido pois as ligacbes quimicas outrora insatisfeitas passam a estar completas,
dificultando mecanismos de deformagao termicamente ativados. Entretanto, também
sdo creditados por tornar a estrutura fragil, dependendo do tamanho que assumem

quando precipitam e das condigdes de solicitagao’#-21.

Um mesmo elemento pode influenciar de diferentes maneiras na microestrutura
das superligas, atuando por vezes de forma benéfica ou deletéria, o que depende
principalmente da sua quantidade presente. Por exemplo, o aluminio, que tem seu
papel principal no endurecimento por precipitacdo, pode atuar também no
endurecimento por solucdo sodlida, assim como o titdnio, que atua na formacao de
carbetos e promove o endurecimento por precipitagdo, pode originar a fase eta (n),
que compromete as propriedades do material. Assim sendo, a composi¢ao quimica
de uma superliga é estipulada de tal forma que as propriedades finais do material se
equiliborem com os mecanismos de endurecimento desenvolvidos e com a formacgao

de fases indesejaveis na microestrutura’-21.

3.2 SUPERLIGA INCONEL 625

Durante a década de 1950, a Special Metals Corporation iniciou 0
desenvolvimento de duas superligas a base de niquel em paralelo, a do IN728 e do
IN625, tendo sido suas patentes registradas nos anos de 1962 e 1964,
respectivamente??.

Em decorréncia de testes realizados com o objetivo de desenvolver uma
superliga que apresentasse elevada resisténcia mecéanica e a corrosdo, variou-se a
porcentagem de nidbio e molibdénio a fim de avaliar a influéncia na microestrutura e
propriedades mecanicas do material sob diferentes tratamentos térmicos. Constatou-
se que o aumento simultaneo desses elementos apés recozimento e envelhecimento
elevaram o limite de escoamento devido ao endurecimento pela precipitagao da fase

V"', e a composi¢éo dessa liga tornar-se-ia o IN7182224,
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A Figura 2 ilustra a tensao de escoamento em fungao do efeito de tratamentos
térmicos e da variagcdo da composicdo quimica nas ligas que estavam sendo
desenvolvidas e tornaram-se posteriormente o IN718 e o IN625%2

Figura 2 — Efeito da variacado dos elementos de liga nidbio e molibdénio e de diferentes tratamentos

térmicos nas propriedades mecanicas das ligas testadas durante o desenvolvimento do IN625.
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Fonte: (22)

A composic¢ao quimica do IN625 determinada ao final do seu desenvolvimento
o classificou como uma superliga a base de niquel, em que ferro e cromo também
atuam como os principais elementos formadores da matriz. A porcentagem de cada

elemento presente no IN625 esta apresentada no Quadro 223,

Quadro 2 — Elementos de liga presentes na superliga IN625.

Elemento Ni Cr Fe| Mo [ Nb+Ta | Al | Ti C Si P S
% minima | Bal. 20,0 8,0 3,15 0,2 0,2
% maxima 23,0 501 10,0 4,15 04104 |001]05]|0,015]| 0,015

Fonte: Adaptado de (23)

As possiveis fases de serem formadas na microestrutura do IN625 podem ser

observadas no diagrama Tempo-Temperatura-Transformagao disposto na Figura 324

Figura 3 — Diagrama TTT do IN625.

2000

1000
1800

MC —
*. Fase Laves

e Delta

1600

1400
I 700

Temperatura (°F)
(D,) eanjesadwal

1200
I- 600

1000 T ——— —
0.1 1 10 100

Fonte: Adaptado de (24)



22

A precipitacao de fases endurecedoras ocorre no IN625 devido a presengca em
sua composigao quimica, mesmo que em niveis moderados, de aluminio e titanio,
que, ao se ligarem com o nidbio, formam y”. Como previsto pelo diagrama da Figura
3, ocorre somente se a liga for mantida em uma temperatura especifica ao longo de
determinado tempo, sendo, nesse caso, em situagdes de servico em elevadas
temperaturas. Portanto, o mecanismo de endurecimento por precipitagdo néo é
atribuido ao IN625, e € a presenga de molibdénio e cromo em quantidades
significativas que fazem com que o principal mecanismo de endurecimento seja o por
SS. Ainda, o nidbio passa a ser contribuir no endurecimento do material por SS na
sua aplicagdo em elevadas temperaturas?3.

A superliga IN625 também esta sujeito a precipitagdo de carbetos (MC, M23Cs
e MeC), e fases topologicamente empacotadas, sendo essas as fases é e de Laves,
que dependem do tempo e temperatura quando tratamentos térmicos sao
empregados ao material'"1523,

Carbetos do tipo MC s&o formados logo apds a solidificagdo da fase liquida do
material ou a partir da SS supersaturada por meio de reagdes que ocorrem em
temperaturas acima de 1000 °C. A ordem de formacgao desses carbetos comeca pelo
mais estavel deles, o HfC, seguido pelo TiC, TaC e o NbC. Carbetos do tipo M23Ce €
MsC sao formados a partir de reagaéo dos carbetos do tipo MC com a matriz apos
longos periodos de exposigao em temperaturas entre 790°C e 816 °C e entre 816°C
e 982 °C, respectivamente. A reagdo a qual os origina pode resultar também na
formacao de y’ 11152225,

A fase & precipita durante o superenvelhecimento da liga, em que os
precipitados y”’, os quais possuem estrutura cristalina tetragonal de corpo centrado e
morfologia lenticular, crescem e tornam-se incoerentes, passando a apresentar
estrutura cristalina ortorrémbica e morfologia acicular. A mudanga de estrutura
cristalina da fase y’ para & é responsavel pela diminuicdo das propriedades
mecanicas do material, ndo havendo ordenacao entre o precipitado e a matriz'"1523,

A fase Laves é caracterizada por ser do tipo A2B, sendo os principais
representantes Fe2Ti, Fe2Nb, Fe2Mo, Co2Ti e CozTa. A presenca dessas fases € mais
evidente em superligas de ferro-niquel e cobalto, ou ainda superligas de niquel com
presencga elevada de ferro. A fase Laves apresenta estrutura cristalina hexagonal e
morfologia globular e que evolui para formato de placas conforme o material € exposto

a elevadas temperaturas'"1523,
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Dois tratamentos térmicos sdo comumente aplicados ao IN625, sendo esses
de solubilizagio e alivio de tensdes. A solubilizagao é realizada a uma temperatura de
1177°C por 1 hora e promove a homogeneizagdo da composigdo quimica com
dissolucéo fases secundarias, podendo ainda ocorrer o fenbmeno de recristalizagao
na microestrutura a depender da condigdo do material previamente ao tratamento
térmico. Ja o alivio de tensdes, tipicamente realizado a cerca de 870 °C por um
periodo de aproximadamente uma hora, € aplicado quando necessario para remover
tensbes internas residuais do método de fabricacdo do material sem promover as
mudangas microestruturais provocadas pela solubilizagdo. Para ambos os
tratamentos térmicos, é recomendado um rapido resfriamento para evitar a formacgao
de fases normalmente indesejadas na microestrutura®-28,

De forma geral, a aplicagdo do IN625 consiste em ambientes altamente
corrosivos, uma vez que a quantidade significativa de molibdénio na liga nao contribui
somente no endurecimento por SS, mas também na elevada resisténcia a corrosao
por pites e frestas exibida pela liga. Isso inclui aplicagbes nas industrias quimica,

petrolifera, naval e aeroespacial?%0.

3.3 MANUFATURA ADITIVA

A Manufatura Aditiva (MA) pode ser definida como sendo a fabricacdo de
materiais camada a camada em formato préximo ao objeto que se deseja produzir. A
obtencao de produtos por MA se diferencia da rota subtrativa, pois naquela ha menor
necessidade pds-processamento, de ferramental e m&o de obra33":32,

Também conhecida como impressao 3D, a MA teve suas primeiras concepcdes
na década de 1980 e estava diretamente ligada a evolugdo dos processos de
prototipagem rapida, inicialmente voltados para polimero. Sua aplicagdo em metais
surgiu de maneira mais significativa apenas nos anos 1990 e 2000, com destaque
para o desenvolvimento da fusdo seletiva a laser (SLM). As tecnologias de MA
permitiram a fabricacdo de componentes metalicos de alta complexidade, antes
impossiveis ou extremamente dispendiosos por métodos convencionais3'-32,

A norma ABNT 52900 classifica os processos de fabricagdo de manufatura
aditiva de metais em trés categorias: Deposi¢ao Direta de Energia (DED), Laminagao
de folhas e Fusdo em Leito de P6. Cada um desses processos difere principalmente

no material de alimentacao utilizado, a maneira como ¢ distribuido e a fonte de calor3'-
33
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A MA tem sido foco de pesquisa nos ultimos anos por ter se mostrado uma
maneira eficiente de fabricar pegcas com modelagem complexa, com uma melhor
qualidade metalurgica e controle dimensional, além de evitar o desperdicio de material

e economizar em tempo de processamento3':32,

3.4 FUSAO EM LEITO DE PO A LASER

A fusdo em leito de p6 de metais a laser (do inglés, Powder Bed Fusion - Laser
Beam\Metals, abreviado por PBF-LB/M) € uma das técnicas de MA utilizadas para a
obtengao de objetos construidos camada a camada.

O processo de fabricagcdo por PBF-LB/M inicia-se depositando uma fina
camada de p6 metalico (20 - 100um) sobre uma plataforma de construgdo com o
auxilio de um raspador ou um rolo cilindrico. O laser € entdo direcionado para as areas
selecionadas do pd, que correspondem as areas do volume do projeto CAD que foi
convertido em .st/ e configurado no equipamento apés o fatiamento, fundindo-o
nessas regides e criando estruturas conhecidas como pogas de fusdo. Apds o laser
percorrer toda a trajetoria programada, a plataforma de construgéo € baixada e uma
nova camada de po é depositada sobre a camada anterior. Esse processo € repetido
camada por camada até que o objeto seja completamente formado. Na Figura 4 esta

esbogado o processo de PBF-LB/M34-37,

Figura 4 — Esquema do processo de fabricagcado por PBF-LB/M

Feixe de laser

Regides

fundidas Fluxo de Raspador ou rolo de

deposicao

Leito de po l ——

Fonte: Adaptado de (37)

Camadas solidificadas

Plataforma de fabricagdo

A técnica de PBF-LB/M permite fabricar com maior facilidade pecas como a
que esta representada na Figura 5, que ilustra um recuperador de calor utilizado em
turbinas feitas de IN625 que, devido a sua geometria complexa, torna-se custoso sua

fabricagdo por métodos convencionais3':32:38,
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Figura 5 — Recuperador de calor que utiliza IN625 na sua fabricagdo, exemplo de pega que poderia ser
impressa por MA devido a sua geometria complexa.

Passagem de ar Passagem de ar
Passagem de gas

Fonte: Adaptado de (38)

As vantagens do processo de PBF-LB/M envolvem a integragao de diferentes
componentes fabricadas em um uUnico componente préximo a sua forma final,
possibilitando explorar geometrias complexas na fabricagdo, uma vez que se tem
maior liberdade no projeto e economia de tempo e material desde o projeto inicial até
a fabricacdo. Algumas desvantagens associadas ao processo incluem a qualidade
superficial da pecga fabricada, tensbes residuais internas do material devido as
diferengcas de temperatura localizadas, ma densificacdo do material devido a
combinacdo incorreta dos parametros inseridos no equipamento, vaporizagcao de
elementos quimicos, microsegregacao de elementos, dentre outros. As desvantagens
do processo exigem que 0s componentes impressos sejam normalmente submetidos

a processos de usinagem e tratamentos térmicos334-37.
3.4.1 Parametros de processo de PBF-LB/M

A fabricacédo por PBF-LB/M envolve diversos parametros, os quais podem ser
controlados ou ndo, em que alguns desses estdos associados ao equipamento
utilizado para fabricagcdo por MA, enquanto outros estdo relacionados com os
processos de obtencao e caracteristicas da matéria prima utilizada nesses processos.
Alguns dos principais parametros da PBF-LB/M estao apresentados no Quadro 3, em

que os marcados por * sdo controlaveis e por ** ndo controlaveis343’.

Quadro 3 — Pardmetros de processos que envolvem a MA por PBF-LB/M.

Laser Varredura Matéria prima
Fonte de emissao** Velocidade* Distribuicdo de tamanho**
Poténcia* Espagcamento* Morfologia**
Distribuicdo de energia** | Padrdo de varredura® | Espessura de camada depositada*

Fonte: Adaptado de (37).
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Além dos parametros apresentados no Quadro 3, outros merecem ser
mencionados, embora a maioria destes dependa principalmente da construgdo do
equipamento, como a presenga de um fluxo de gas na camara de fabricacdo, se ha
ou nao o aquecimento da plataforma de fabricacido, aspectos intrinsecos do laser,
como seu didmetro, modelo de distribuicdo de calor e fonte de emissao, ou ainda
propriedades inerentes ao material utilizado para a fabricagdo, como sua refletividade

ao laser3437,
3411 Poténcia do Laser

O laser atua como uma fonte de calor que, além de fundir as particulas de po,
induz diversos outros fendbmenos no leito de pd durante o processo de PBF-LB/M,
sendo capaz de vaporizar particulas do pé metalico, carregar pequenas goticulas de
metal liquido, ejetar particulas da camada de pd depositada no leito (efeito
denominado de spatter), criar instabilidades na regido do po6 fundido, gerar defeitos
durante a solidificagdo do material, determinar caracteristicas cristalograficas
pertencente aos grados e metalurgicas em relacdo a fracdo de fases geradas e
precipitadas de segunda fase, dentre outros34-37.39-42,

Os principais fenbmenos que podem ocorrer com a incidéncia do laser na

camada de pé estdo apresentados na Figura 643.

Figura 6 — Fendmenos envolvidos na incidéncia do laser na matéria prima no processo de PBF-LB/M.
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Fonte: (43)

Na PBF-LB/M, o feixe de luz do laser colide com as particulas de pé metalico
de acordo com o principio do comportamento dual da luz, e assim transfere energia
cinética na forma de foétons pelas mesmas, como ilustrado na Figura 7. De forma geral,
a energia transferida pelo laser € associada a sua poténcia empregada, que é medida

em Watts*344.
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Figura 7 — Esquema da transferéncia de energia cinética do laser durante a colisdo com as particulas.
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Fonte: (45)

O uso de uma fonte de calor como um laser faz com que no processo de
fabricagdo por PBF-LB/M, elevadas taxas de aquecimento e de resfriamento (na
ordem de 10° - 108 K s™!) sejam aplicadas. Nesse sentido, o processo induz ao material
um histérico térmico complexo, com varios ciclos de fusdo e refusdo, que irdo
determinar as caracteristicas microestruturais que serdo desenvolvidas, dentre as
quais microsegregacao e tensao térmica residual na pega fabricada sdo as mais
destacaveis343°.

A nucleagao de graos a partir do pé fundido se da de maneira epitaxial na
plataforma de fabricagdo em um primeiro momento, € na que sera fundida
subsequentemente em uma camada anterior em relacdo a que foi depositada. Esse
crescimento epitaxial esta associado a uma direcao de crescimento favoravel, que no
caso dos materiais com estrutura cristalina cubica, é a direcdo <001>. A morfologia
final dos graos ira depender do gradiente térmico (G) e da taxa de solidificacéo (R)
que ocorre camada a camada, ditando a diregao de crescimento. No caso do PBF-
LB/M, é comum o crescimento de grdos colunares paralelos a direcéo de fabricagao
e da aplicacdo de calor, caracteristica essa um dos principais causadores de
anisotropia em metais impressos por técnicas de MA3442:46.47

Outra caracteristica relacionada com a utilizagado de um laser na impressao de
materiais por PBF-LB/M é de resultar em pocas de fusdo solidificadas camada a
camada, que pode ser observada por meio de micrografias apds a correta preparagao
metalografica do material seguido de ataque quimico3448,

Na Figura 8 esta ilustrada a relacédo entre G e R*, um mapa de orientagbes
identificando uma textura desenvolvida na dire¢gdo <001> na figura de polo inversa®®

e as pocas de fusao resultantes ao final do processo de fabricacdo por PBF -LB/M%0,
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Figura 8 — Relagao entre o gradiente térmico e a taxa de solidificagao (a), textura desenvolvida por
materiais com estrutura cristalina cubica (b) e pogas de fusdo geradas no processo de PBF-LB/M (c).
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Fonte: (48), (49), (50)

As pocas de fusdo sao uteis para identificar se o processo de fabricagdo do
material ocorreu de forma satisfatoria, transpondo o que foi ajustado nos parametros
do equipamento de impressao nas caracteristicas exibidas por elas. Havendo a
sobreposicao adequada das pogas de fusdo, entdo o material foi fabricado quase
completamente sem a presenca de porosidade. Assim, cada parametro configurado
relaciona-se com uma das dimensdes das pogas de fusdo, sendo elas sua largura,

profundidade e comprimento, como demonstrado na Figura 9°'.

Figura 9 — Relagao entre os parametros do equipamento e as dimensdes das pogas de fusdo geradas

no processo de PBF-LB/M.
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Fonte: (51)

3.4.1.2 Varredura

3.4.1.2.1 Velocidade de varredura

O laser se movimenta sobre a camada de pé com uma velocidade definida.
Essa movimentacdo é feita através de galvanémetros, que sdo um conjunto de

espelhos que defletem a diregdo em que o laser é apontado3437.
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Esse parametro € critico para a taxa de fabricacdo adotada para o processo,
pois existem limitagdes em fungao da produgao de defeitos que velocidades elevadas
de varredura podem causar no material34-37.

Ainda, a velocidade adotada esta diretamente relacionada com o tempo em que
uma determinada porg¢ao do p6 estara em contato efetivo com o laser, o que influencia
nas taxas de resfriamento do processo, as quais afetam tanto a evolugao
microestrutural, podendo favorecer ou n&o a precipitacao de determinadas fases nos
materiais metalicos, quanto a geragao de defeitos macroscépicos, como propagagao

de trincas na superficie e delaminag&o das camadas3+37.

3.4.1.2.2 Espacamento e padrédo de varredura

O espagamento e padrdo de varredura sdo um conjunto de parametros que
descrevem a trajetéria do laser sobre a camada de p6 depositada na plataforma de
fabricacdo, e que, combinados, sado referidos normalmente como estratégias de

varredura adotadas pelo laser3*3%37 estando exemplificados na Figura 10.

Figura 10 — Espagamento (a) e padrao de varredura (b, ¢) do processo de fabricagéo por PBF-LB/M.
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Fonte: (52)

O espacamento de varredura define a distancia entre dois trajetos adjacentes
do laser no leito de pé em uma mesma camada, sendo essencial para garantir que
haja a sobreposigdo das pocas de fusdo das camadas de p$3+35.52,

O padrao de varredura do laser € dividido em fungdo da geometria que a
trajetéria do laser ira percorrer em uma camada, e da mudanga de padrdo com o
acréscimo na camada de fabricagcao e que esta associada a uma rotacado do padrao

geométrico adotado343552,
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3.4.1.3 Espessura da camada

A espessura de camada de po6 depositada para formar o leito que sera fundido
€ um dos poucos parametros que envolvem aspectos relacionados ao pé que pode
ser controlado. Isso se da devido a maior associagao do parametro ao equipamento
de fabricagéo por PBF-LB/M do que com os aspectos pertinentes ao p6 em si®.

Primeiramente, toda técnica de MA requer que o modelo do que ira ser
fabricado seja projetado em um formato digital tipo CAD. Este entdo é convertido em
formato STL (STereoLithography), e o modelo passa a ser representado a partir de
uma nuvem de pontos contidas no volume e a superficie por facetas planares ou
poligonos3.

Antes que seja exportado para o equipamento, 0 modelo poligonizado precisa
ser representado por fatias de diversas camadas sucessivas, que também contém as
informacgdes do seu volume, como por exemplo a existéncia de espagos vazios na
peca. Essa etapa é conhecida como fatiamento, realizada em um software
especializado, e os dados de contorno da superficie do modelo do objeto passam a
ficar desconectados no eixo z. E na etapa do fatiamento do arquivo .st/ que é
determinado o intervalo entre cada camada de fabricagcdo do objeto, e, dessa forma,
a espessura de camada de p6 que sera depositada no leito de pd. A relacéo entre a
altura de camada, tanto no arquivo fatiado como nos paradmetros do processo,
influencia na taxa de fabricacdo do equipamento e na precisao com que a superficie
da peca final é obtida em fungdo do modelo 3D, interferindo na sua a qualidade®35.

O efeito conhecido como degraus de escada surge em funcéo da natureza das
técnicas de MA construirem objetos em camadas, em que a qualidade da superficie
do objeto final € dada em fungdo do numero de degraus de camadas nessa regiao.
Esse tipo de efeito exige que os processos de MA dependam da manufatura subtrativa
para realizar o acabamento superficial da peca, pois as tolerancias dimensionais nao

podem ser atendidas somente na impressdo334:35.53,

3.4.14 Qualidade do p6 metalico e sua influéncia no PBF-LB/M

Para o processo de PBF-LB/M, que envolve a utilizacdo do material na forma
de po, a qualidade final da peca depende da qualidade com que foi obtido o pé como
matéria prima do processo®*-%. Por isso, apesar de ndo ser um parametro controlavel

na fabricacao, detalhes sobre a qualidade do pé metalico sdo abordados.
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Uma distribuigdo uniforme de tamanho de particula ajuda a garantir um melhor
empacotamento do leito de po, pois as de menor granulometria preenchem os
espacos vazios deixados no empacotamento das particulas maiores. Particulas de
morfologia mais esférica propiciam uma distribuicdo de energia uniforme durante o
processo e um melhor escoamento durante a deposicdo do leito. O baixo teor de
oxigénio e impurezas dos pos é necessario para garantir uma boa qualidade de fusao
e evitar a formacao de porosidades e falhas nas pecas fabricadas, o que € obtido
quando a etapa de resfriamento do metal liquido pulverizado na atomizacao do po é

feita de maneira satisfatoria®4-%6,

3.4.2 Defeitos de porosidade gerados no processo de PBF-LB/M

A combinacédo incorreta dos parametros inseridos no equipamento de PBF-
LB/M pode levar a presenca de defeitos volumétricos no material na forma de
porosidades, o que, em termos gerais, € um dos principais defeitos gerados na
fabricagao, resultando em uma ma densificagdo do material3*3°.

Tem-se classificagdes distintas para as diferentes morfologias de poro, e a
formacgao de cada um possui relagdo com um ou mais parametros do equipamento de
fabricagcdo por MA. Os defeitos de porosidade mais comuns sdo o lack of fusion,

keyhole, gas trapping e balling3*3".

3421 Lack of fusion

O defeito conhecido como lack of fusion (falta de fusao) esta associado a
quantidade insuficiente de energia imposta durante o processo de fabricagdo, o que
pode ocorrer devido a uma baixa poténcia do laser ou uma alta velocidade de
varredura. A configuracao incorreta desses parametros causa uma fusao insuficiente
do pé, ndo impondo durante o processo energia suficiente para ligarem uma camada
que sera fundida a que foi solidificada anteriormente. A presenca desse defeito € a
mais prejudicial a densificagdo de um objeto fabricado por PBF-LB/M.

A morfologia da porosidade causada por lack of fusion € normalmente irregular,
sendo possivel observar dentro dessa porosidade particulas de pd sinterizadas3+37.

Um modelo de formacéao do lack of fusion esta apresentado na Figura 11, assim

como uma micrografia representativa desse defeito®”:3.
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Figura 11 — Modelo de formacgé&o do defeito /ack of fusion e micrografia correspondente
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Fonte: (57), (35)

3.4.2.2 Keyhole

O keyhole (buraco de fechadura) é uma porosidade causada pelo excesso de
energia imposto no processo. E um termo cunhado de processos de soldagem, onde
nesse, o arco da solda atinge os objetos quando a espessura somada entre os eles
torna-se relativamente elevada, necessitando que valores maiores de energia sejam
utilizados, permitindo assim a unido por soldagem3+37,

No que diz respeito ao processo de PBF-LB/M, a formag¢ao da porosidade por
keyhole esta diretamente relacionada com a instabilidade na poga de fusao de fuséo
causada pelo excesso de energia, que faz com que haja um refluxo do material fundido
e a vaporizagao de elementos do p6 na forma de gas, que pode ficar preso na parte
mais inferior da poga de fusdo, dando origem ao defeito3+37.

Diferentemente da porosidade lack of fusion, a do tipo keyhole possui um
aspecto de morfologia mais esférica, devido a tentativa de expansao uniforme do gas
que ficou aprisionado34-37.

Um modelo de formacdo de keyhole para o PBF-LB/M esta apresentado na

Figura 12, assim como uma micrografia representativa desse defeito®’:3.
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Figura 12 — Mecanismo de formagé&o de porosidade por keyhole e micrografia correspondente
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Fonte: (57), (35)

3.4.2.3 Aprisionamento de gas

A maneira mais comum de ocorrer o aprisionamento de gas (gas trapping), no
interior do objeto fabricado por PBF-LB/M é proveniente de uma porosidade ja
presente no pé metalico. A presenga de porosidade no po6 € oriunda de um mecanismo
que ocorre durante a atomizagao denominado “bag break-up”, em que o gas inerte
soprado contra o jato pulverizado de metal liquido pode atingir velocidades tao altas
que ele pode ficar preso dentro do pd, como se atuasse como uma bolha34.

Na Figura 13 é representado um modelo do mecanismo de formagao de
porosidade nas particulas de po e sua presenca na secao transversal de p6 atomizado

a gas345s.

Figura 13 — Formacgéo de porosidade no processo de atomizagéo do pé metalico.
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Fonte: (34), (58)

Na fabricagdo por PBF-LB/M, o gas aprisionado no pé metélico em forma de
porosidade € dissolvido para a poga de fusao, onde parte consegue escapar, € a parte
remanescente devido ao refluxo da pocga de fusédo é responsavel pela formacao de
microporosidade no material. Outra maneira de ocorrer a formacédo de porosidade
devido ao aprisionamento de gas é quando o gas purgante da camara de fabricagao
€ absorvido pelo metal liquido, e, no refluxo existente na poga de fusao, fica

aprisionado no interior do material fabricado3+3°,
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3424 Balling

O fenbmeno de balling € um defeito que ocorre quando a energia superficial da
poca de fusdo ndo atinge os valores necessarios para que molhe a superficie abaixo
dela. Isso ocorre devido a uma instabilidade da pog¢a de fusdo conhecida por
instabilidade capilar de Plateau-Rayleigh, onde a poga de fusdo acaba assumindo um
formato esférico durante a solidificacdo para reduzir a tensao superficial caso o metal
liquido ndo molhe a superficie. O balling € normalmente causado por velocidades de
varredura e poténcia do laser muito elevadas343.

O mecanismo de formacao desse defeito esta representado na Figura 145254,
Na ocorréncia desse defeito em uma das camadas durante a impressdo, as
adjacentes serdo comprometidas por uma deposigéo incorreta de po, originando a

formacao de porosidade /ack of fusion no material3*37.

Figura 14 — Mecanismo de formacgao de porosidade por balling e microrafi correspondente.
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Fonte: (57), (59)
3.4.3 Combinacao dos parametros de PBF-LB/M em mapas de impressao

Os parametros que sao configuraveis na fabricagdo por PBF-LB/M influenciam
em diversos aspectos de forma conjunta, isto €, a combinagcédo deles determina a
qualidade metalurgica do objeto final fabricado. Nesse sentido, a escolha correta dos
parametros é essencial para que uma impressao resulte em, além de outros aspectos,
uma elevada densificagdo do material3+3%,

Devido ao elevado numero de variaveis envolvidos no processo de PBF-LB/M,
determinar uma janela de parametros correta para uma impressdo com o minimo de
defeitos normalmente depende de um design de experimentos que ira avaliar
individualmente a influéncia de um parametro sob os outros. Na pratica, isso pode se
dar por meio de simulagdes, busca bibliografica ou uma abordagem experimental,

cada um apresentando suas vantagens e desvantagens3+3.



35

Na abordagem experimental, o € usual avaliar primeiramente a poténcia do
laser em funcdo da velocidade de varredura, uma vez que esses dois parametros
estdo relacionados através da expressdao matematica da Equacgao (1), conhecida por
densidade de energia linear, onde P é a poténcia do laser empregada e v a velocidade

de varredura343%,

Ep = —[—] (1)

A variagao da poténcia do laser em fungcdo da velocidade de varredura ira
originar impressdes com qualidade metalurgica aceitavel ou ndo em funcédo da
densificacdo do material. Mapas de impressédo para um determinado material sao
estimados em fungao de definir onde estéo localizadas as regides que correspondem
a uma combinacao de parametros que causam defeitos de porosidade na fabricagao
em um grafico de poténcia do laser x velocidade de escaneamento, seja por excesso
de energia imposta no processo ou a falta dela3*.

Um mapa de impresséo genérico esta apresentado na Figura 15, assim como
sua interpretacdo em termos da densidade de energia linear. Este grafico pode ser
compreendido em termos de energia aplicada ao processo a partir da Equacéao (1),
onde a energia linear € diretamente proporcional a poténcia do laser e inversamente
proporcional a velocidade de varredura. Correlacionando com as condigdes
necessarias para a formacado de defeito na impressdo do material, no keyhole
combinam-se uma elevada poténcia do laser e baixas velocidades de varredura, no
lack of fusion uma baixa poténcia do laser e altas velocidades, e no balling elevada
poténcia e velocidade343537,

Figura 15 — Grafico Poténcia do Laser x Velocidade de Varredura em fungéo da densidade de energia
empregada no processo.
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A adicdo do espagamento de varredura e a espessura de camada de po
depositada na Equacgao (1) transforma a energia, que antes era unidimensional, para
densidade de energia volumétrica (DEV), como pode ser visualizado na Equagéao (2),
em que h é o espacamento de varredura e / a espessura de camada de p63435.

P ]

E, =
v v.h.l[mm3

{ (2)

Embora o espagamento de varredura e a espessura de camada sejam
inversamente proporcionais a DEV imposta no processo de PBF-LB/M, eles possuem
efeitos diferentes nos mapas de impressao dos materiais. Quanto menor for o
espagamento de varredura, mais direcionado estara para a formacgao de lack of fusion,
e quanto maior for a espessura de camada, mais estreita € a janela de operacgéo,
contribuindo também para a formacgdo desse defeito343%37. Os efeitos causados pelo
espacamento de varredura e a espessura de camada no grafico Poténcia do Laser x
Velocidade de Varredura estdo demonstrados na Figura 16°”.

Figura 16 — Influéncia do espagamento de varredura (a) e da espessura de camada (b, ¢) no grafico
Poténcia do Laser x Velocidade de Varredura.
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Um mapa de impressdo completo é aquele em que se avalia a influéncia, na
maioria das vezes, da poténcia do laser, a velocidade de varredura e o espagamento
de varredura. A espessura de camada normalmente é fixada em fungcdo de uma
melhor resolucdo de impressdo ou velocidade do processo. E possivel definir com
precisao, com mapas de impressao completos, as regides em que cada defeito ira se
manifestar, uma vez que o keyhole e o lack of fusion delimitam regimes de excesso e
falta de energia, respectivamente, de acordo com a combinagcdo dos parametros
determinada3+3,

Outro parametro relacionado com a fabricagao por PBF-LB/M em termos de
eficiéncia do processo se da em funcdo da velocidade com este ocorre. Esse

parametro é tido como a taxa de fabricagdo, indicado na Equacgéo (3)%°.
Tr = v.h.l [mm?] (3)

E possivel perceber, ao comparar as formulas de DEV (2) e taxa de fabricacéo
(3), que elas sao inversamente proporcionais. Dessa forma, a otimizacdo da taxa de
fabricagdo para a MA se da em uma menor uso energético do processo como um
todo, o que, por consequéncia, ira levar a uma maior eficiéncia na fabricagdo em
termos de velocidade. A delimitacdo do regime estavel de fabricagdo por MA imposto
pelos defeitos de keyhole e lack of fusion em fungcédo da densidade energética e taxa

de fabricagédo do processo esta apresentada na Figura 176",

Figura 17 — Regimes de fusdo no PBF-LB/M em fungao do tipo de porosidade formada.
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3.5 PBF-LB/M DO INCONEL 625

O IN625 é um material que apresenta excelente capacidade de ser fabricado
por PBF-LB/M. Em relagdo a determinagcdo dos melhores parametros para sua
impressao, valores que resultam em uma densificagao satisfatéria para esse material

estdo sendo definidos na literatura por meio dos diferentes métodos existentes.
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Salarian et al.5? fabricaram corpos de prova para ensaio de tragdo com uma
combinagao de parametros em que 0 Unico que possuia variagao era a poténcia do
laser, com um alcance de 150W até 300W, resultando em faixa de DEV trabalhada de
30 J/mm?® a 60 J/mm?3. A densificacdo alcancada para a menor DEV foi de 98,86%, e
para a maior foi de 99,29%. A medida da porosidade foi realizada utilizando-se de

tomografia computadorizada, e os valores obtidos estdo apresentados na Figura 18.

Figura 18 — Densidade relativa em funcéo da variagcdo na poténcia do laser.
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Paraschiv et al.?3 avaliaram a influéncia da velocidade de varredura e poténcia
do laser na densificagdo do IN625 fabricado por MA, e ainda a variagao da estratégia
de varredura em 90° e 67°, e verificaram que para uma faixa de valores de DEV
empregada entre 60 e 100 J/mm?3, valores satisfatérios de densificacdo para o IN625

foram obtidos, como demonstrado na Figura 19.

Figura 19 — Densificagdo do IN625 em fung¢édo da DEV variando o angulo de escaneamento do laser a
cada camada.
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Letenneur et al.®! verificaram, por meio de andlise numérica, uma janela de
parametros para a densificacdo do IN625 a partir das relagdes entre as dimensodes da
poca de fusao do material fabricado. A constru¢ao da janela de parametros considerou
construir um grafico utilizando como variaveis a DEV e a taxa de fabricagdo, como

apresentado na Figura 20.
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Figura 20 — Janela de processamento para o IN625 em funcdo da DEV e da taxa de fabricagéo
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No trabalho de Poulin et al.%%, a janela de parametros foi estimada sob as
mesmas consideragdes que a de Letenneur et al.%', fabricando corpos de prova que
possuiam porosidade entre 0,1% e 2,7%, variando apenas a velocidade de varredura
entre 960mm/s e 1920mm/s. A combinacao de parametros correspondia a uma DEV
de 67,5J/mm?3 e 33,7J/mm? para a menor e maior velocidade respectivamente.

Yadroitsev et al.®® realizaram um estudo acerca da densificagdo do IN625
variando o espagamento de varredura entre 0,06mm e 0,14mm com um intervalo de
0,02mm. Para o maior espagamento, verificaram o aumento no nivel de porosidade
devido a ndo sobreposi¢ao das pocgas de fusdo. O efeito da variagdo do espagcamento

de varredura pode ser visualizado na Figura 21.

Figura 21 — Porosidade em func¢ao do espacamento de varredura.
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O pos-processamento térmico € uma etapa essencial para garantir a
integridade estrutural e o desempenho mecanico do IN625 fabricado por PBF-LB/M,

em que alguns tratamentos térmicos sdo comumente empregados para esse material.
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Logo apds a impressdo, enquanto a pecga ainda esta fixada a plataforma de
fabricagao®®, realiza-se o alivio de tensdes residuais acumuladas durante o processo
de solidificacao rapida e repetida exposi¢ao térmica, o que evita deformacodes e trincas
subsequentes. A temperatura e tempo ideais do alivio de tensdes do IN625 fabricado
por PBF-LB/M tém sido estudadas por diversos autores®”-’°, uma vez que a
microsegregacao de elementos causada durante o processo pode levar a formagéao
de fases indesejadas no material durante o tratamento térmico.

O tratamento por pressdo isostatica a quente € comumente realizado a
temperaturas em torno de 1160 °C sob pressdes isostaticas de até 100—150 MPa por
até quatro horas, € empregado para eliminar a porosidade interna, promovendo a
densificagdo do material e a coalescéncia de defeitos sub-superficiais’®61.72,

O tratamento térmico de solubilizagdo é frequentemente utilizado para
promover a recristalizacdo da microestrutura da IN625. Esse processo consiste no
aquecimento do material a temperaturas proximas de 1120-1150 °C por cerca de uma
hora, seguido de resfriamento rapido em agua ou ao ar, a fim de evitar a precipitagao
de fases indesejadas, e tem como objetivo dissolver fases secundarias ndo desejadas
e permitir a formacgao de uma microestrutura mais homogénea, com graos equiaxiais
e refinados. Embora a recristalizacao possa melhorar a ductilidade e a tenacidade do
material, ela pode também reduzir a resisténcia mecanica conferida pela estrutura
colunar dos graos herdada da MA, além de eliminar possiveis efeitos de

endurecimento induzidos durante a impressao?270.72,
3.6 DEFORMACAO PLASTICA DE METAIS CFC

Uma vez que toda acédo requer a ocorréncia de uma reagao, quando a um
material metalico é aplicado uma forca, sua reagao € a de deformar, o que acontece
sob dois métodos. O primeiro € pela deformacgao elastica, a qual é reversivel e
caracterizada pelo afastamento dos atomos que constituem a estrutura cristalina em
relacao a suas posicoes de equilibrio na rede. O segundo é pela deformacao plastica,
a qual é irreversivel e envolve fendmenos mais complexos. Apesar dos materiais de
engenharia serem projetados para nao ultrapassarem o limite da deformagao elastica,
entender como ocorre a deformacao plastica € de suma importancia para definir as
propriedades dos materiais, 0os processos industriais aos quais sdo suscetiveis, suas
aplicagbes tecnoldgicas e ainda projetar novos materiais com melhores

propriedades6.73.74,
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O fato de que ao deformar um metal em temperatura ambiente ele tornava-se
menos susceptivel a continuar deformando ja tinha sido observado empiricamente, e
provavelmente era de conhecimento comum entre ferreiros desde antes da ldade
Média. Nao se sabia, no entanto, que isso era devido ao aumento na densidade de
discordancias no interior da microestrutura do material. Esse conceito foi desenvolvido
ao longo do século XX, que comegou na idealizagao desse defeito e que era através
do seu movimento que os metais se deformavam de maneira irreversivel. Esse € o
embasamento para a concepg¢ao de trés teorias de encruamento complementares, a
de Taylor, de Seeger e de Kuhimann-Wisdorf. Cada teoria foi desenvolvida em uma
sequéncia de tal forma que a sucessdo de cada uma visa preencher lacunas
apresentadas pela anterior'6.75.76,

Antes de determinar o que é a deformacido plastica e seus fendmenos
envolvidos, foi necessario conceber o motivo do porqué das tensdes calculadas para
causar o cisalhamento de um monocristal eram maiores que aquelas reportadas
experimentalmente em ensaios de tracao. A resposta foi dada de maneira simultanea
e independente por Taylor, Polanyi, e Orowan, onde as discordancias foi creditado a
discrepancia entre os valores calculados e experimentais. Dentre todos esses, Taylor
foi primordial na definicdo de sua teoria, propondo que a interacao entre os campos
de tensao de duas discordancias de sinais opostos deslizando em um mesmo plano
dificultaria a movimentacao de outras, fazendo necessaria a aplicacdo de maiores
tensdes para a continuidade da deformacéo plastica do material. A essa interacéo das
discordancias foi atribuido como o responsavel pelo aumento na densidade das
discordancias, uma vez que eleva os valores da energia interna do material. Essa
teoria foi levantada apenas na analise do comportamento parabdlico exibido no regime
da deformagcéo plastica de metais policristalinos'?77:78,

A teoria de encruamento Seeger’® complementou a de Taylor ao considerar a
deformagdo de um monocristal, em que trés estagios foram reportados nas curvas
tensdo x deformacédo de materiais com estrutura cristalina CFC, como demonstrado
na Figura 22, que também contempla uma maneira conveniente de visualizar o ensaio
de tracdo ao plotar do/de por o. Embora a elaboracdo dessa teoria contemplar a
analise de metais com diferentes estruturas cristalinas, o presente trabalho restringir-

se-a a explicar apenas o que compreende a mesma estrutura cristalina do IN625.
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Figura 22 - Trés estagios do encruamento apreciados na deformacéo plastica de um monocristal CFC.
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O primeiro estagio, denominado deslizamento facil, € caracterizado por uma
baixa taxa de encruamento no material devido ao movimento das discordancias
ocorrer em um unico sistema de deslizamento denominado como primario. Esse
regime € exclusivo a deformagdao dos monocristais pois esse uUnico sistema de
deslizamento é apreciado apenas em planos atémicos especificos que se encontram
suficientemente espacados?”:18.80,

O inicio do segundo estagio, denominado encruamento linear, demarca a
ativacdo de outros sistemas de deslizamento, o que se da normalmente no
denominado como conjugado. O eventual encontro entre discordancias
movimentando-se em planos distintos e a interagao entre os campos de tensao delas
€ 0 que caracteriza as elevadas taxas de encruamento desse regime. Isso faz com
que a continuidade da deformacéao plastica ocorra apenas se a discordancia mudar
de plano de deslizamento de acordo com a teoria de Seeger, que propds dois
mecanismos os quais isso pode ocorrer'87°,

O primeiro, denominado deslizamento com desvio, sugere que uma
discordancia, ao encontrar uma barreira ao seu movimento, possa mudar de plano
atdbmico somente quando este contém sua linha de discordancia e vetor de Burgers,
e sendo as discordancias de carater hélice paralelas ao seu vetor de Burger, inUmeros
planos atendem ao requisito do escorregamento com desvio, e esse acaba sendo
mais apreciavel a elas. O segundo, denominado deslizamento com escalada,
considera que discordancias de carater cunha, que contemplam apenas um plano de
deslizamento devido ao perpendicularismo entre a linha de discordancia e seu vetor
de Burgers, irao mudar de plano de tal maneira que esse ocorre perpendicularmente

a diregdo do seu deslizamento6-18.75,
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Enquanto o deslizamento com desvio € um movimento conservativo, o
deslizamento com escalada depende da interacdo entre as discordancias com
defeitos puntiformes presentes no material, constituindo um movimento n&o
conservativo da discordancia, o qual, além do mais, apresenta forte dependéncia da
ativag&o térmica para que ocorra’”18.76,

Ao terceiro regime, denominado recuperagao dinamica e que coincide com a
regidao de formato parabodlico na curva tensdo x deformacdo de policristais, foi
associado o inicio da ocorréncia de deslizamento com desvio pelas discordancias de
carater hélice. A neutralizacdo de duas de sinais opostos quando se encontram € o
que caracteriza as taxas decrescentes no encruamento, o que se difere do fenémeno
homodnimo de amolecimento de metais encruados submetidos a tratamentos térmicos
onde a escalada é responsavel por diminuir a densidade de defeitos no material'”:18.80,

A teoria de encruamento sugerida por Seeger € acompanhada do conceito em
que, de alguma maneira, as discordancias deveriam se multiplicar para justificar o
aumento na densidade das mesmas durante o encruamento do material, diferente da
teoria proposta por Taylor, que se limitou a associar esse fenbmeno somente pela
interacdo entre as discordancias. Aceitou-se entdo que a multiplicagdo das
discordancias se dava pela formagdo de fontes de Frank-Read'6.17:20,

Deve-se diferenciar como ocorrem os estagios da deformacéao plastica em um
metal policristalino em relacdo aos monocristais. Uma vez que a ativacdo de novos
sistemas de deslizamento para as discordancias € acompanhada da rotacdo do
monocristal em uma dire¢ao definida, para um policristal, um grao é rodeado de outros
gue nao necessariamente apresentam-se orientados favoravelmente para ativar os
sistemas de deslizamento. Dessa forma, foi aceito que sao necessarias a ativacao de
pelo menos cinco sistemas para produzir uma deformacédo uniforme dentro de um
grao, e por isso, metais policristalinos ndo apresentam o estagio de deslizamento facil,
e o encruamento linear inicia-se quase que imediatamente ao deformar o material,
logo apds os graos que apresentam orientagao favoravel a ativagcao dos sistemas de
deslizamento primarios ativarem também os sistemas conjugados6.1781,

A deformacao plastica de um material depende de uma tensao de cisalhamento
minima necessaria para iniciar o movimento das discordancias, como postulado pela

Lei de Schmid e descrito pela Equagéo (4).

T, = 0, cos®cosA (4)
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onde 7, é a tensao critica de cisalhamento (TCC) atuante no plano e diregao
de deslizamento e g,, € a tensdo normal necessaria para inicio da deformacgao plastica.
¢ e A sdo, respectivamente, o angulo entre a direcdo da for¢a aplicada e a normal ao
plano de deslizamento, e entre a diregdo de cisalhamento, e a multiplicagcdo do
cosseno desses angulos corresponde ao fator de Schmid, m,, 1620,

No caso das ligas com estrutura CFC, a TCC é praticamente independente da
orientacao cristalografica dos graos devido ao elevado empacotamento atémico exibir
varios sistemas de deslizamento, compreendendo os planos {111} e direcées <110>.
Em um primeiro momento, o movimento de discordancias ocorre nos sistemas de
deslizamento primarios, que corresponde a dire¢édo [101] no plano (111), e o fator de
Schmid, que determina a facilidade com que um sistema de deslizamento especifico
seja ativado sob uma tensao aplicada, tendera ao seu valor maximo de m, = 0.5'62°,

A teoria de encruamento de Kuhimann-Wilsdorf propds que as discordancias
em um material encruado assumem arranjos convenientes, denominados de LEDS
(Low Energy Dislocation Structures). A minimizagao da energia € um artificio inerente
a natureza, e, nesse mesmo sentido, € a forga motriz para a formacéo dos LEDS™. A
principal contribuicdo dessa teoria € a unificagdo dos conceitos envolvidos no segundo
e terceiro estagios de deformagado de metais e como eles afetam o desenvolvimento
dos arranjos de discordancias. Ficou sugerido que o0s meios pelos quais as
discordancias interagem e se multiplicam resultam da formag¢do de um emaranhado,
que ira desenvolver um arranjo celular conforme se da a deformagéo. Essas células
sdo constituidas de paredes formadas por discordancias e que em seu interior se
apresentam livres desse defeito. Dessa forma, como pode ser visualizado na Figura
2382, um grao encruado ira desenvolver a formagdo de células de discordancias,
separadas por regides em que as discordancias se apresentam emaranhadas

referidas como microbandas e densas paredes de discordancias'6.17:83,

Figura 23 - Estruturas de baixa energia assumidas pelas discordancias em um gréo encruado.
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Apesar do arranjo das discordancias em células ser energeticamente favoravel,
a principal diferenca esta na nitidez que elas assumem nos materiais metalicos, o que
depende principalmente do valor da Energia do Defeito de Empilhamento (EDE), uma
propriedade intrinseca que independe da estrutura cristalina do metal relacionada com
a distancia que discordancias séo dissociadas em parciais'’83. O presente trabalho
ira se ater a analise da dissociagao de discordancias em parciais para metais com
estrutura cristalina CFC, uma vez que essa € a apresentada pelo material de estudo.

A estrutura CFC pode ser considerada como sendo um empilhamento atémico
sequencial nas posigdes ABC dos planos {111}, que correspondem ao maior
empacotamento atdmico para essa estrutura. Durante a deformacgdo plastica, o
movimento de discordancias nesses planos pode causar uma modificacdo no
empilhamento previsto para essa estrutura quando essas se dissociam em
discordancias denominadas parciais de Shockley, e ocorre somente se causar um
decréscimo da energia interna do material que compense o acréscimo gerado na
formacdo de novas sequéncias de empilhamento atébmico termodinamicamente
instaveis, como determinado pela lei de Frank'6:17.76,

As discordancias parciais delimitam uma regido na estrutura cristalina
conhecida como defeito de empilhamento, e para a estrutura CFC passa a ocorrer nas
posicoes ACAC, o que se assemelha ao da estrutura HC. O valor da EDE de um
material € inversamente proporcional a distancia que as discordancias parciais se
dissociam durante sua movimentacao pelos planos de maior empacotamento atémico,
uma vez que possuem forgas repulsivas entre si'6.17.76,

As discordancias parciais atuam de duas maneiras no impedimento da
formacgao de células de discordancias com maior desenvoltura. Uma das maneiras é
quando duas discordancias parciais dissociadas em planos distintos interagem,
formando uma do tipo cunha cuja direcdo de escorregamento se da fora do plano de
cada uma, tornando-se iméveis num arranjo denominado barreira de Lomer-Cottrell,
que atua impedindo o movimento de outras discordancias ao exigirem que o
escorregamento com desvio seja realizado para obstruir o obstaculo. Outra maneira,
que é mais apreciavel para metais com valores de EDE baixos, as discordancias
parciais se encontram afastadas de tal forma que sua mobilidade por escorregamento
com desvio é dificultada, ficando restritas a no plano {111} para a estrutura CFC, e o0
arranjo das discordancias assume uma distribuicdo homogénea em um mesmo plano

durante o encruamento ao invés de evoluirem para a formagao de células'6.17:20.75.76,84
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A movimentagao das discordancias, apesar de ser o principal mecanismo de
deformagéao plastica apresentado pelos materiais metalicos, néo € o unico, sendo a
deformacao por formacdo de maclas seu sucessor. E admitido, portanto, que pode
existir uma competicdo entre qual mecanismo de deformacédo é atuante, e em
situagdes particulares, a maclagdo mecanica pode se tornar atuante conforme a
indisponibilidade de sistemas de deslizamento que atendam a condi¢do necessaria
para a movimentagao de discordancias'6:23.85,

O estudo das maclas de deformagao em metais com estrutura CFC iniciou-se
em meados dos anos 1950, observada na deformacéo de um cobre de alta pureza.
Até entao, acreditava-se que esse mecanismo de deformagao nao era apreciavel para
metais com essa estrutura cristalina tanto quanto € para os Cubicos de Corpo
Centrado (CCC) e Hexagonal Compacto (HC), devido aos sistemas de deslizamento
mais compactos e eficientes que a estrutura CFC apresenta. Desde entdo, novos
estudos e teorias foram desenvolvidos na tentativa de explicar e prever os
mecanismos de deformacao adotados para os metais com estrutura CFC?86,

As maclas sdo uma forma ordenada de reorientagao da rede cristalina, na qual
uma regiao apresenta orientagao simetricamente especular em relagdo ao plano de
ocorréncia da macla. Essa regido € a interface entre o plano da macla com o gréo,
denominada contorno de macla. Esse contorno é responsavel por agir como uma
barreira ao movimento das discordancias, contribuindo com o encruamento do
material durante a deformacgéao plastica. A energia associada ao contorno de macla é
menor com relagdo ao contorno de grao?6:86-88,

Duas morfologias diferem a origem das maclas. As que sao formadas durante
processos de solidificacdo ou tratamentos térmicos apresentam contornos retilineos
bem definidos, e as que sdo formadas durante a solicitagcdo mecanica do material
apresentam-se lenticulares. Uma vez que a cada trés atomos da interface ha o seu
compartilhamento entre as duas regides, o Coincidence Site Lattice (CSL) das maclas
€ denominado 23, com uma rotagao de 60° em torno da diregao <111>86-88,

Assim como nenhuma das teorias sobre o encruamento contemplam
integralmente todas as explicacbes acerca da sua complexidade, ainda n&o se tem
uma teoria definitiva sobre o mecanismo de nucleacéo e crescimento das maclas de
deformacdo. Entretanto, duas caracteristicas compartilhadas entre todas que foram
desenvolvidas até entdo é de que essas sao originadas por meio da dissociagéao de

discordancias em parciais apés um grau apreciavel de deformagéo no material88-%,
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Venables foi quem desenvolveu uma primeira teoria solida que ficou conhecida
como mecanismo de polos. Coheen e Weeterman desenvolveram uma teoria em que
0 mecanismo para a formacdo das maclas de deformagao envolvia e emissédo de
discordancias parciais moveis de Shockley na interagdo de discordancias com
barreiras de Lomer-Cottrell. O modelo da teoria de Mahajan e Chin foi o Unico a propor
um mecanismo de formagéo de um nucleo para as maclas de deformacéao a partir de
discordancias movimentando-se em planos primarios e conjugados de maior
densidade atébmica que, ao dissociarem-se em trés parciais, dariam origem a uma
regiao de falha de empilhamento atdbmico em planos {111} adjacentes, propagando-a
para o interior do grao. Tendo as maclas de deformacao a presenca de defeitos de
empilhamento, sua morfologia lenticular € normalmente muito fina, observada
normalmente na escala de nanometro88-91,

Da mesma forma que na deformacédo pelo movimento de discordancias, a
macla de deformacao depende da aplicagao de um cisalhamento para sua ocorréncia,
€ uma maior energia de ativagao é necessaria, tendo em vista que uma mudanca local
na orientagao cristalografica € gerada no processo. Em sua maioria, as maclas de
deformagao tém ocorréncia somente apds a ativacdo do sistema de deslizamento
conjugado. Isso implica em uma maior facilidade de se observar essas subestruturas
em graos com orientagdo <111> na aplicagdo de tensdes de tragao sob o material.
Admite-se também que um fator anisotrépico esta associado a sua formagao. Quando
ocorrem no terceiro estagio de encruamento, as maclas de deformagdo podem
substituir o escorregamento com desvio das discordancias como mecanismo de alivio
de tensdo em policristais8.88.92-9

A deformacdo por maclagem € governada em razéo principalmente de trés
aspectos fundamentais do material: a EDE, o tamanho de grdo, a textura
cristalografica e a composigao quimica®®.

Para metais CFC que possuem valores de EDE baixos, foi observado uma
maior facilidade para a ocorréncia de deformag¢ao por maclagem, uma vez que, dada
a dificuldade da ocorréncia de escorregamento com desvio pelas discordancias, essas
tenderao a dissociarem-se em parciais®®.

Em relacdo ao tamanho de grdo, se a sua caracteristica for grosseira, a
presenca da textura cristalografica e a EDE s&o mais relevantes para a maclagao

mecanica®®%,
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Em relagdo a textura cristalografica, a formacao de maclas de deformacéo ira
ocorrer mais facilmente se os graos estiverem alinhados de tal forma que, durante o
ensaio mecanico, possam ativar imediatamente os sistemas de deslizamento
secundarios®°5,

A presenca de atomos de soluto como mecanismo de endurecimento promove
um aumento da tensdo necessaria para que as discordancias parciais se tornem
unitarias para realizarem o escorregamento com desvio, favorecendo a formacéao de
maclas mecanicas'”.

Alguns fatores extrinsecos ao material aumentam a probabilidade da
deformagao por maclagem em metais CFC. Deformagao em baixas temperaturas
favorecem a formacdo de maclas de deformacdo ao diminuirem a mobilidade das
discordancias e consequentemente elevando o valor da TCC. Elevadas taxas de
deformagao inibem a possibilidade de ocorrer a deformacédo pelo movimento de

discordancias, e, portanto, também favorecem a maclagdo mecanica?'7581.97-99,

3.6.1 Deformacéo plastica do INCONEL 625 em temperaturas criogénicas

Um dos ambientes considerados agressivos e que possuem aplicabilidade das
superligas, especialmente do IN625, esta na industria de gas e 6leo, na exploragao
de matérias-primas em ambientes offshore, em sistemas de tubulagdo submarina e
no transporte e armazenamento de gas natural liquefeito®. Essas aplicagbes
constituem ambientes altamente corrosivos em temperaturas criogénicas.

Nesse sentido, a compreensao do comportamento mecanico do IN625 nessas
temperaturas € de extrema importancia. Nordstrom et al.'®° e Chalapathi et al.’®
observaram o incremento das propriedades mecanicas para o IN625 produzido por
extrusdo a quente e ensaiado por tragdo em temperatura criogénica, em que a
diminuicdo da temperatura induziu outros mecanismos de deformacéo, reportado por
ambos os autores como sendo a formacao de maclas de deformacéo, responsavel
por elevar os valores de limite de escoamento e de resisténcia a fratura. No caso do
material fabricado por MA, Poudel et al.'%? revelou que um IN625 impresso pelo
processo de DED também apresentou aumento das propriedades mecanicas quando
ensaiado em temperatura criogénica, afirmando que o mecanismo de deformacao por
deslizamentos de discordancias é suprimido em fungao da formagao das maclas de

deformacgéo.
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4 MATERIAIS E METODOS

A continuidade do presente trabalho se deu com a realizagcdo dos
procedimentos experimentais, os quais foram divididos em quatro etapas,

apresentados na Figura 24 junto as técnicas de caracterizagdo empregados.

Figura 24 — Relagéo de ensaios realizados para elaboragao do presente trabalho

Caracterizagdo Impressdo de amostras :
da matéria- com variacdo nos Tr?éi‘mgglos mggg:r:%os
prima parametros de processo
EDS / FRX / 2 MO / MEV / 2 Tragcao
o o MO / MEV '
DRX E EBSD E / (TA / TC)
o) o)
O O
0 0
ME\I; éfsf\[/)\o N S EDS [{RE{RX / is) DRX Fractografia
[0} [0}
o o
£ £
D|frc|:c;c:o de ~ Microdureza & EBSD
aser
EDS: Espectroscopia de raios X; EBSD: Difracao de elétrons retroespalhados
FRX: Fluorescéncia de raios X; (do inglés, Electron Backscatter Diffraction);
DRX: Difragado de raios X; TA: Temperatura ambiente;
MEV: Microscopia Eletrénica de Varredura; TC: Temperatura criogénica.

MO: Microscopia 6ptica;
Fonte: o autor.

A primeira etapa consistiu na caracterizacdo do pé metalico utilizado como
matéria-prima para a impressao por PBF-LB/M, e os resultados serdo apresentados
nessa sec¢ao do trabalho.

A segunda etapa consistiu na impressdao de amostras com variagao nos
parametros do processo, em que foi analisado o porcentual de porosidade formada, a
microestrutura, composi¢ao quimica, fases presentes e a microdureza do material.

A terceira etapa consistiu em avaliar a evolugdo microestrutural do material por
meio de analises Opticas, quimicas e mecanicas, quando submetido a diferentes
tratamentos térmicos.

A quarta etapa consistiu em avaliar as propriedades mecanicas do material por
meio de ensaios de tracdo em duas temperaturas no seu estado como fabricado e
submetido a tratamentos térmicos, além de analisar a superficie de fratura e os

mecanismos de deformagao envolvidos.
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41 CARACTERIZAGCAO DA MATERIA-PRIMA

Nesta primeira parte do trabalho, o pé metalico utilizado para obtencdo das
amostras e corpos de prova por PBF-LB/M foi analisado quanto suas propriedades
quimicas e fisicas. Os resultados fordao comparados com os dados fornecidos pelo
fabricante, Sandvik, bem como durante etapas subsequentes quando necessario.

A composic¢ao quimica do p6 de IN625 fabricado pela empresa Sandvik esta

apresentado no Quadro 4.

Quadro 4 — Composicéo quimica do p6 de IN625 fornecido pela Sandvik.
Elemento | Ni Cr Fe | Mo | Nb+Ta Al Ti Co C Si/Mn P/S

58,0 | 20,0- 8,0-
min. | 23,0 10,0

<5,0 3,15-4,15 | <0,4 | <0,4 | <1,0 | <0,1 <0,5 <0,015

% (peso)
Fonte: (103)

Com o objetivo de confirmar os dados fornecidos pelo fabricante, foi avaliada a
composi¢ao quimica e percentual dos elementos presentes no p6é metalico por meio
de duas técnicas: espectroscopia de raios X por disperséo de energia (EDS), realizada
no Microscépio Eletrénico De Varredura (MEV) da marca Tescan, modelo Mira 3
acoplado ao detector X-Max" 50, e fluorescéncia de raios X (FRX), realizada no
equipamento EDX-700 da Kratos Analytical, o qual é capaz de identificar elementos
com numero atdémico entre 11 (Na) e 92 (U). Os resultados reportados pelas duas

técnicas estao apresentados no Quadro 5.

Quadro 5 — Caracterizagao quimica por EDS e FRX do p6 metalico de IN625 fabricado pela Sandvik.
Técnica | Elemento Ni Cr Fe Mo Nb Al Ti S Ca

EDS % (peso) 61,2 21,1 41 9,4 3,8 0,3 0,1 X X
FRX % (peso) 58,1 20,7 3,5 10,1 41 0,5 X 2,1 0,7
Fonte: o autor.

Apesar dos principais elementos da composicdo do IN625 terem sido
previamente selecionados no software AZtec para a analise de EDS, os resultados
reportados em ambas as técnicas indicam que a composi¢cao quimica do pd de IN625
utilizado é similar ao que é reportado pelo fabricante, e apenas variagdes sutis no
percentual de cada um sao observadas. No caso dos resultados de FRX, essas
variagbes, assim como a presencga de enxofre (S) e calcio (Ca), estdo associadas
provavelmente com limitagbes da técnica'®. Para uma andlise mais precisa da

composi¢ao quimica, técnicas complementares de caracterizagdo sao necessarias.
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As fases presentes no p6 de IN625 foram analisadas por meio de difragcao de
raio X (DRX) realizado no difratdbmetro da marca Rigaku modelo Ultima IV, com fonte
de radiagcdo Cu Ka de comprimento de onda igual a 0,15418nm, e o perfil de difracéo
obtido esta apresentado na Figura 25, juntamente com o parédmetro de rede calculado
como 0,359nm. E possivel afirmar que o material é inteiramente constituido pela fase
austenitica. Nao é possivel distinguir os picos que representam a matriz e os
precipitados, uma vez que, havendo semelhanca em suas estruturas cristalinas, o

angulo em que difratam coincide3*.

Figura 25 — Perfil de difragdo das particulas de p6 de IN625
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Fonte: o autor.

A morfologia do po6 foi analisada visualmente em imagens obtidas por elétrons

secundarios em MEV, e estédo apresentadas na Figura 26.
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Uma visao geral das particulas do po é apresentada em 26(a), onde € possivel
observar que essas apresentam em sua maioria morfologia esférica, como
demonstrado em 26(b, c). Particulas muito pequenas acopladas as maiores,
denominadas satélites, e que estdo associadas com limitagbes do método de
atomizacéo a gas'®, estdo indicadas pelas setas verde em 26(b, c).

Apesar da morfologia geral das particulas ser esférica, € possivel observar
irregularidades neste comportamento. Em 26(d), fica evidente a presenca de
porosidade aberta no po, indicada pelo quadrado azul. Em 26(e) € demonstrado uma
particula com alta rugosidade superficial, com aparéncia de que particulas menores
tenham se fundindo a outras, onde indicado pelo triangulo amarelo, provavelmente
devido ao reuso da matéria-prima. Este processo € comum de ocorrer em particulas
que foram ejetadas do leito de pd na incidéncia do laser durante a fabricagéo,
fendbmeno é definido como spatter, como foi observado por Ali et. al.'%.

A caracteristica morfolégica das particulas € um dos fatores que influenciam a
deposicdo de uma camada de pdé uniforme na plataforma de fabricagdo na sua
distribuicao pelo rolo ou raspador. Particulas que apresentam um perfil pouco circular,
como demonstrado em 26(e), tendem a ficar presas mecanicamente umas as outras,
causando um arraste durante a deposicdo do leito de pd, fazendo com uma
distribuicao uniforme de particulas na plataforma de fabricagédo ndo seja obtida®.

A presenca de defeitos internos no pé metalico foi analisada por microscopia
optica (MO), a qual esta apresentada na Figura 27(a), em que, para tanto, o pé teve
que ser embutido em baquelite, lixado utilizando uma lixa mesh #3000 e polido com
silica coloidal 0,06um e em politriz da marca Buehler modelo EcoMet 250, com
velocidade angular de 60 e 180 rotagées por minuto na base e no cabecgote,
respectivamente, aplicando uma pressao de 25 N por 10 minutos. A analise de
difracao de elétrons retroespalhados (EBSD) também foi realizada na amostra de p6,
realizado no MEV da marca Tescan modelo Mira 3 com detector Oxford Nordlys Nano,
utilizando um step size de 0,6um, e o resultado é apresentado na forma de mapa de
orientagdes na Figura 27(b) gerado no software ATEX'7. A andlise da microestrutura
do po foi realizada com o ataque quimico do pé embutido utilizando-se de uma solugao
preparada de aqua regia, que consiste em 10mL de acido nitrico (HNOs3), 10mL de
acido acético glacial P.A. e 15mL de &acido cloridrico (HCI), conforme descrito pela
norma ASTM E407-23'%, e as micrografias de MO e MEV obtidas est&o apresentadas

na Figura 27(c) e (d) respectivamente.



53

Figura 27 — (a) MO da segéao transversal das particulas de p6 de IN625, (b) Figura de Polo Inversa, (c)
MO e (d) MEV das particulas ap6s ataque quimico.

(a)

N~

Fonte: o autor.

Na MO da secdo transversal do pé metalico da Figura 27(a), € possivel
observar a presenga de porosidade interna e um aglomerado de particulas
parcialmente sinterizadas, indicados pela seta branca e pelo circulo azul
respectivamente. A presenca de porosidade interna no pd é responsavel pelo
aprisionamento de gas na fabricagéo por PBF-LB/M3+1%99 e no caso do aglomerado de
particulas parcialmente sinterizadas, Ali et al.'® relataram que essa é uma
caracteristica de particulas que sofreram spatter, como discutido anteriormente, o que
corrobora com a analise de MEV da Figura 26(d). A partir do mapa de orientagdes do
pé na Figura 27(b) pode ser observado que suas caracteristicas cristalograficas o
definem como policristalino, com graos finos e equiaxiais, de orientagao cristalografica
randémica. A partir da MO e MEV do p6é atacado nas Figuras 27(c) e (d)
respectivamente, é possivel observar que este possui sua microestrutura formada de
graos dendriticos finos, caracteristica essa adquirida no processo de fabricagao
empregado’®. Com excecdo da particula apontada pela seta vermelha na Figura
27(c), esse apresenta graos equiaxiais, sugerindo que, no caso do reuso da matéria
prima, fenbmenos de recristalizagdo podem ter ocorrido, em que nesse nao houve sua

completude como apresentado na particula no inserto da imagem.
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A distribuicdo e tamanho de particula foram analisadas com auxilio do
equipamento Bettersizer 2600 da marca Bettersizer Instrument Ltd., utilizando uma

dispersdo em meio liquido, e os resultados estdo apresentados na Figura 28.

Figura 28 — Distribuicdo do tamanho de particulas para o IN625.
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Fonte: o autor.

A dispersao do tamanho de particula do p6 apresentou uma faixa de valores
com D10=19,89um, D50=33,94um e D90=53,17um, o que corresponde com a faixa
de valores que o método de atomizacgéo por gas inerte com fusao por indugao a vacuo
(VIGA) da Sandvik proporciona a seus pdés. No caso do processo de PBF-LB/M,
particulas com distribuicdo de tamanho entre 5 e 60 ym sao utilizadas®®. Ainda, o
resultado da distribuicdo do tamanho das particulas no ensaio do Bettersize 2600
pode apresentar-se distorcido, uma vez que a técnica de difracao a laser, em
considerando as particulas como perfeitamente esféricas, as que possuem
irregularidades superficiais podem ser analisadas maiores do que realmente sédo pelo
equipamento''. Como foi constatado por MEV que as particulas apresentam
irregulares, o tamanho do D90 reportado neste ensaio pode estar superdimensionado.

A distribuicao de tamanho das particulas de p6 também é um fator influente na
deposicdo de uma camada uniforme na plataforma de fabricacdo. Uma quantidade
significativa de particulas pequenas tende a atrapalhar a deposicéo do leito devido a
sua alta relacao entre area superficial e volume, estando suscetiveis a unirem-se uma
as outras por ligagdes de Van der Walls34, e na predominancia de particulas maiores
sobre as menores, espacos vazios sao deixados no contato entre elas, que n&o serao
preenchidos devido a auséncia de particulas menores, fazendo com que o
empacotamento do leito seja prejudicado. O efeito do tamanho das particulas no

empacotamento do leito de p6 pode ser observado na Figura 29.
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Figura 29 — Efeito do tamanho de particula no empacotamento durante a deposi¢ao do leito de pé.
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Fonte: (112)

42 IMPRESSAO COM VARIACAO NOS PARAMETROS

A préxima etapa do trabalho consistiu na impresséo de amostras com variagao
nos parametros do processo de fusdo em leito de pd, o qual foi realizado em um
equipamento da OmniTek modelo OmniSint-160 representado na Figura 30,

localizado no SENAI Suico-Brasileiro de Sao Paulo, capital.

Figura 30 — Equipamento de fusdo em leito de p6 a laser OmniSint 160.
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Fonte: o autor.
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O OmniSint-160 € um equipamento de fabricacdo de objetos por PBF-LB/M
consideravelmente versatil no quesito liberdade da escolha dos paréametros de
impressao. Seu laser com fonte de fibra possui poténcia maxima de 500W, diametro
focal de 140 ym a 160um, e velocidade de varredura maxima de 5000 mm/s. A
espessura de camada pode variar de 20pm a 100um. Possui também um sistema de
purga da camara de fabricagdo com gas inerte a uma vazao de 0,5L/min, o que
mantém os niveis de Oz inferiores a 100 ppm. O abastecimento do po é realizado por
um funil, e a deposi¢do do pd no leito por raspador de material polimérico''3. No
presente trabalho, o gas utilizado para purga da camara foi argénio industrial, e o
raspador feito de poliuretano (PU) com 60 Shore de dureza.

Os valores dos diferentes parametros envolvidos para a impressao das
amostras, foram estabelecidos com base em levantamento bibliografico®%%°, e estao
apresentados respectivamente nos Quadro 6 e 7 os que foram mantidos fixos e os

que foram variados.

Quadro 6 — Parametros fixos na impressao das amostras.

Parametro Valor
Poténcia do Laser / W 217
Espessura de camada / mm 0,04
Angulagdo entre as camadas / ° 67

Fonte: o autor.

Quadro 7 — Parametros variados na impresséo das amostras.
VELOCIDADE DE VARREDURA mm/s

750 | 800 | 850 | 900 | 950 | 1000 | 1050 | 1100 | 1150 | 1200

ESPACAMENTO | 0,08 | #0171 | #02 | #03 | #04 | #05 | #06 | #07 | #08 | #09 | #10
DE 0,09 | #1171 | #12 | #13 | #14 | #1565 | #16 | #17 | #18 | #19 | #20
VARREDURA 0,10 | #21 | #22 | #23 | #24 | #25 | #26 | #27 | #28 | #29 | #30
mm 0,11 | #3171 | #32 | #33 | #34 | #35 | #36 | #37 | #38 | #39 | #40

Fonte: o autor.

Ao total, foram fabricadas 40 amostras com dimensodes de 10 x 2,5 x 5

milimetros, como ilustrado na Figura 31.

Figura 31 — Representacdo das amostras para andlise de porosidade

DF: Diregéo de fabricagao
Fonte: o autor.
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Na Figura 32, podem ser visualizados a disposicdo das amostras ainda na
plataforma de fabricagdo com os respectivos parametros variados. As amostras foram

removidas da plataforma de fabricacdo apds a impresséao por eletroeroséo a fio.

Figura 32 — Disposi¢do das amostras apos fabricagdo por MA.
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Fonte: o autor.

Os diferentes procedimentos analiticos foram aplicados as amostras:
caracterizacao da porosidade e microestrutural por meio da analise das pocas de

fusado, analise quimica por EDS, FRX, DRX, analises de EBSD e microdureza.

4.2.1 Caracterizagao da porosidade e microestrutural das amostras

Para a caracterizagao da porosidade e avaliagao microestrutural das amostras,
fez-se entdo necessario a preparacado metalografica das mesmas. Primeiramente,
elas foram embutidas em baquelite em equipamento da marca Arotec modelo Pre 30,
de modo a deixar exposta a superficie paralela a dire¢ao de fabricacdo. Na sequéncia,
as amostras foram lixadas manualmente em lixadeira de bancada seguindo uma
sequéncia crescente de mesh, iniciando pela #80 para retirada da camada superficial,
uma vez que as propriedades dessa regido nao condizem com as do interior do
material, seguindo para as lixas de mesh #150, #240, #400, #600, #1200, #2000 e
#3000. O polimento foi realizado com suspensao de silica coloidal da MasterMet de
granulometria 0,06pum por 10 minutos em politriz da marca Buehler modelo EcoMet
250, aplicando uma velocidade angular de 60 rotagbes por minuto na base e 180 no
cabecgote, e uma pressao de 25 N, lavando as amostras com alcool etilico absoluto

P.A. e secando-as com soprador térmico na finalizagado dessa operagéo.
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ApoOs o polimento, seis micrografias foram tiradas de cada amostra com
aumento de 50x no microscopio da marca Olympus modelo BX51. Estas foram
utilizadas para estimar quantitativamente a média porcentual da porosidade presente
em cada uma. Essa operagdo foi realizada no software ImageJ''*, em que foi
necessaria a modificagdo das imagens para que apresentassem uma composi¢cao
binaria de cores e o software calculasse a distingdo das duas areas'5.

Os resultados obtidos na analise do nivel de porosidade pelo método
metalografico foram confrontados com os de densidade relativa obtidos pelo método
de Arquimedes, em que estes ensaios foram realizados conforme as normas ASTM
F3637'6, B311'"7 ¢ B962'"® tendo ocorrido posteriormente ao primeiro método

proposto.
4.2.2 Analise das pocas de fusao

A analise das pocas de fusio foi realizada apds o ataque quimico utilizando-se
de uma solugado preparada de aqua regia modificada, conforme descrito na norma
ASTM E407-23"%. Quatro amostras foram selecionadas para analise por MO, com
base dois principios: amostras impressas com maior € menor densidade de energia
(#01 e #40), de maior porosidade apresentada no processo de analise micrografica
(#10), e uma que apresentou baixa porosidade, tendo sido escolhido nesse caso a

amostra #24. Ainda, apenas para essa € que foi realizada analise em MEV.

4.2.3 Analises quimicas e deteccao de fases

A analise quimica teve como obijetivo a verificagdo da composigdo quimica e
fases presentes nas amostras apds a impressao. Trés técnicas foram utilizadas: de
EDS, no MEV da marca Tescan modelo Mira 3 acoplado com detector X-Max" 50, e
de FRX no equipamento EDX-700 da Kratos Analytical para andlise quimica, e de

DRX no difratdbmetro da marca Rigaku modelo Ultima IV para detecgao de fases.

4.2.4 Analise por difragdo de elétrons retroespalhados (EBSD)

A técnica de EBSD é amplamente utilizada para analise da microestrutura de
materiais metalicos. Integrada a um MEV, permite determinar a orientacéo
cristalografica de graos, a distribuicao de fases e defeitos, e textura em materiais. A
técnica de EBSD é capaz de fornecer informagdes quantitativas e qualitativas sobre a

estrutura cristalina de materiais metalicos com alta resolugéo espacial'9.120.121,
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A andlise EBSD teve como objetivo comparar a influéncia dos parametros do
processo de PBF-LB/M quanto as microestruturas geradas nas amostras de maior e
menor densidade de energia do processo (#01 e #40), e entre amostras que
apresentaram elevado (#10 e #36) e baixo (#24) indice de porosidade. A analise foi
realizada no MEV da marca Tescan modelo Mira 3 com detector Oxford Nordlys Nano
apo6s a devida preparagao metalografica das amostras, e os mapas foram gerados e
tratados no software HKL CHANNEL 5.

4.2.5 Analise de microdureza

A microdureza foi realizada conforme norma ASTM E384-22"22 utilizando-se de
microdurébmetro da marca Shimadzu modelo HMV-2, localizado no laboratério de
Engenharia de Materiais da UEPG. O ensaio foi realizado nas quatro amostras pos-
atacadas quimicamente (#01, #10, #24 e #40), com objetivo de avaliar possiveis
heterogeneidades geradas com a variagdo nos parametros de processo na impressao
do material. Foram empregados na analise de cada amostra 0,2HV por 15 segundos,

estimando a média da microdureza de cada uma a partir de doze marcacgoes.
4.3 TRATAMENTOS TERMICOS

A continuidade das etapas analiticas do presente trabalho foi realizada em
cilindros e placas utilizados para caracterizagao da microestrutura, e corpos de prova
(CPs) de tracao para avaliar propriedades mecanicas. Estes foram impressos em uma
nova plataforma de fabricagdo no equipamento OmniSint-160, localizado no SENAI
Suigo-Brasileiro de Sao Paulo, capital, ilustrado na Figura 33, e foram recebidos apds

terem sido removidos da plataforma por eletroerosao a fio.

orpos de provade . _ Cilindros e placas

) tracdo impressos (i _ para caracterizagdo , 4
near-net-shape . * =% 2  microestrutural °

Fonte: o autor.
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Os parametros de impressao do equipamento ndo foram variados para essa
impressao. Neste caso, com base no indice de porosidade estimado na etapa anterior,
foi determinado que os parametros correspondentes ao da amostra #24 seriam
mantidos fixos, adotando respectivamente uma velocidade e espagamento de
varredura de 900mm/s e 0,Tmm.

Foram realizados os seguintes TT no IN625 a partir de seu estado como

fabricado por PBF-LB/M (CF) selecionados com base em levantamento bibliografico®”
72.

e Envelhecimento direto (E): realizado a 700 °C por 8 horas, teve-se como intuito
elevar as propriedades mecanicas considerando a precipitagao da fase y”.

e Solubilizagéo (S): realizado a 1150 °C por 1 hora, teve-se como intuito obter a
recristalizacdo da microestrutura do material.

e Solubilizacdo com posterior envelhecimento (S+E): realizado nas mesmas
temperatura e tempo dos TT de S e E em duas etapas separdas, teve-se como
intuito obter uma microestrutura recristalizada do material e a partir dela

promover o endurecimento com a precipitagdo da fase y”.

Os TT foram realizados em forno tubular, com o material posicionado dentro de
um tubo de quartzo, e que, para evitar a oxidagdo de sua superficie, foram
previamente recobertas com tinta da marca Keratech modelo Keracoat. Ainda, com o
objetivo de obter-se uma atmosfera controlada, uma bomba de vacuo foi conectada
na extremidade aberta do tubo, que também teve seu interior preenchido com cavaco
de titénio. O resfriamento do material apds todos os TT foi realizado em agua.

Apos os TT, foi realizada a caracterizagdo do material. A analise microestrutural
foi realiza em MO e MEV em micrografias obtidas de cilindros preparados de forma
metalografica apds o ataque quimico, o qual foi realizado com solucéo de aqua regia,
exceto para a amostra submetida ao TT de E, o qual foi utilizado reagente Kalling No.
2, que consiste em 2 gramas de CuCl2, 40ml de HCl e de 40ml a 80ml de etanol'%8. A
analise de fases foi realiza a partir de perfis de difracdo obtidos pela técnica de DRX
em sec¢des paralelas a diregao de fabricagcao. A analise mecanica foi realizada, para
essa etapa do trabalho, por microdureza'??, obtendo a média e o desvio padrao com

os valores mensurados em 12 marcagdes aplicadas com 0,2HV por 15 segundos.



61

4.4 ENSAIOS DE TRACAO

A avaliagao das propriedades mecanicas do IN625 CF e submetido a diferentes
TT foi realizada também por tracdo, em CPs impressos proximos a sua forma final de
halter, em tamanho sub-size, onde as dimensdes estdo dispostas na representacao
do modelo CAD na Figura 34.

Figura 34 — Modelo CAD das amostras de ensaio de tragao
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Fonte: o autor.

Para a realizagao do ensaio de tracdo, houve a necessidade da remoc¢ao das
estruturas de suporte e preparagdo da superficie dos CPs, que, devido a rota de
fabricagcdo, apresentam irregularidades que impedem a avaliagdo das propriedades
mecanicas macroscopicas do material. As estruturas de suporte foram removidas com
esmeril, juntamente com altura extra de 2mm projetada para remog¢ao dos CPs da
plataforma de fabricagdo. O desbaste da superficie também foi realizado com esmeril,
seguido de lixamento utilizando uma sequéncia de lixas mesh #80, #400, #1200,
#2000 e #3000. Ao final do processo, os CPs tiveram sua altura reduzida para 10 mm
e sua espessura em 0,2 mm. Ainda, para permitir o posicionamento no suporte que &
acoplado ao equipamento de ensaio, foi necessario usinar um furo de 4 mm de
diametro em cada uma das extremidades dos CPs, operacgao realizada em furadeira
Clack Machine modelo FFR 45 pelo técnico do laboratério José Carlos.

O ensaio de tracao foi realizado na maquina servo-hidraulica MTS modelo
Landmark 370.25, localizado no laboratério de Engenharia de Materiais da UEPG, em
duas condi¢des de temperatura, ambiente (25°C) e criogénica (-196 °C), em duplicata
para cada uma das condigdes do material (CF, E, S, S+E). A velocidade de
estiramento utilizada no ensaio em ambas as temperaturas foi de 0,3mm/min, que se

converte para uma taxa de 0,001 s'.
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Em temperatura ambiente (TA), a realizagdo do ensaio seguiu o procedimento
segundo a norma ASTM E8'2%, em que os CPs foram fixados em um suporte e, em
seguida, tracionados uniaxialmente pela movimentagdo das garras do equipamento.
Em temperatura criogénica (TC), um copo térmico foi acoplado ao suporte inferior de
fixagao, e nele foi despejado nitrogénio liquido a fim de reduzir a temperatura, que foi
medida com um termopar previamente calibrado. Apos atingir a temperatura desejada,
aguardou-se 5 minutos para que o equilibrio pelo material fosse atingido e este
pudesse ser ensaiado. Na Figura 35, esta ilustrado a realizagdo dos ensaios de tragao
nas duas temperaturas.

Figura 35 — Realizagdo do ensaio de tragdo em temperatura ambiente (a esquerda) e criogénica (a
direita).

Fonte: o autor.

Apos a realizacdo do ensaio, as propriedades mecanicas do material foram
determinadas. A for¢ca e deslocamento axial registrados pelo equipamento foram
convertidos respectivamente em tensao e deformacgéao ao dividir a forga pela area e o
deslocamento pelo comprimento da secao util dos CPs. Dessa forma, graficos de
tensdo de engenharia x deformacdo de engenharia foram construidos no software
Origin'?*, em que a partir deles foram determinadas as propriedades mecénicas de
limite de escoamento (LE) pelo método do offset em 0,2%, e do limite de resisténcia
a tragéo (LRT) e alongamento total (%A) como sendo respectivamente os valores
maximos da tensao e deformacgao que os CPs apresentaram no ensaio.

A superficie de fratura dos CPs tracionados foram analisadas em MEV, em que,
em medindo a area final da secao util utilizando software ImageJ''*, sua redugdo em

relacao a area util previamente ao ensaio foi calculada.
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4.5 MECANISMOS DE DEFORMACAO

Os fenbmenos envolvidos na deformacao plastica em duas temperaturas de
um IN625 como fabricado por PBF-LB/M e submetido a diferentes TT foram avaliados
por EBSD e pelas curvas da taxa e expoente de encruamento.

A analise de EBSD foi realizada somente para o material na sua condigao CF,
na secgéo de topo de uma regido préxima a fratura dos CPs. Para tanto, essa regiao
foi extraida com corte metalografico em equipamento TechCut 4 da marca Allied,
fixada em um suporte de aluminio, desbastada com lixa mesh #3000, e polida com
silica coloidal 0,06pum em politriz da marca Buehler modelo EcoMet 250. Mapas de
Orientacéo Cristalografica, Fator de Schmid, Contraste de Banda, Kernel Average
Misorientation (KAM) e Grain Orientation Spread (GOS) foram gerados e tratados nos
softwares HKL CHANNEL 5 e ATEX'%7,

A analise da curva e do coeficiente de encruamento foi realizada em software
Origin'?* para todas as condigdes do material e de temperatura de ensaio segundo a
metodologia descrita. Os dados de tensdo de engenharia (o) e deformagédo de
engenharia (€) foram convertidos em tens&o verdadeira (ov) e deformacao verdadeira

(ev) utilizando respectivamente as Equagoes (5) e (6)'25126,
o, = o0(1+¢) (5)
&= In(1+¢) (6)

As curvas de encruamento foram obtidas ao plotar do/de por gv'25126,

O formato parabdlico da regido de deformacgao plastica da curva do ensaio de
tracdo pode ser representado pela Equagdo de Hollomon em (7). Nesse caso, a
relacado entre a tensado e deformacao é valida até a estriccao do corpo de prova, uma
vez que, apds essa etapa, a deformagao do material deixa de ocorrer de maneira

homogénea'25126,
o=Ke" (7)

Na Equacado (7), K assume um valor constante, e n & o coeficiente de
encruamento. A linearizagao da curva na regido da deformacao plastica é realizada
ao plotar o Ing, por Ing,, e a Equagéo (7) passa a ser descrita de acordo com a
Equacéo (8), em que nela, n assume o valor do coeficiente angular da reta, e assim

seu valor foi obtido125:126
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Ino = InK + nlne (8)
O método de Crussard-Jaoul, que exibe a forma logaritmica da derivada da
equacéao de Hollomon em relacédo a deformacao verdadeira, como representado pela
Equacao (9), foi utilizado para avaliar os diferentes mecanismos de deformacéao
atuantes2%126,

(9)

Oy
&

d
log Te = log(Kn) + (n — 1)loge,
Desta forma, os mecanismos de deformac&o atuantes em uma liga IN625
ensaiada por tragdo em duas temperaturas foram analisados tanto por técnicas

analiticas quanto por arranjos matematicos.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO

Nesta secdo do trabalho serdo abordados os resultados conforme a
metodologia descrita na Secgao 4, apresentado os da analise do nivel de porosidade
das amostras impressas com variagao dos parametros de processo assim como
caracterizagdes quimicas, microestruturais e mecanicas, a evolugao microestrutural
do material como fabricado submetido a diferentes tratamentos térmicos, as
propriedades mecanicas determinadas por ensaio de tragdo em temperatura ambiente
e criogénica e a analise dos mecanismos de deformagao por duas técnicas analiticas

distintas.

51 AMOSTRAS IMPRESSAS COM VARIACAO DE PARAMETROS

5.1.1 Porosidade

A Figura 36 ilustra uma das seis micrografias utilizadas para determinar a
porosidade obtida na impressao das 40 amostras, relacionando a velocidade e o

espagamento de varredura envolvidos na fabricagdo de cada uma.

Figura 36 — Micrografias das amostras impressas de IN625 por PBF-LB/M com variagédo nos parametros
de processamento.
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Fonte: o autor.

Os resultados da analise da porosidade média das amostras estao
apresentados no Quadro 8, juntamente com a DEV, calculada pela Equacgao (2) para
a combinacgao dos parametros em cada uma, e a densidade relativa, a qual foi medida
pelo método de Arquimedes.
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Quadro 8 — DEV, porosidade média e densidade relativa das amostras impressas por PBF-LB/M com
variagdo nos parametros de velocidade e espagamento de varredura do processo.

DenSidad.e Porosidade . Densidad_e Porosidade .
Amostra| 8 Ener0s | e | Darettadel|amosta | 8 S0 | magia | orldace
J/mm? % J/mm? %

#01 90,42 0,11 94,24 #21 72,33 0,11 91,31
#02 84,77 0,18 92,66 #22 67,81 0,11 91,89
#03 79,78 0,12 93,05 #23 63,82 0,11 91,84
#04 75,35 0,10 91,83 #24 60,28 0,08 93,02
#05 71,38 0,07 86,72 #25 57,11 0,15 89,96
#06 67,81 0,10 92,37 #26 54,25 0,21 92,17
#07 64,58 0,13 92,30 #27 51,67 0,23 92,81
#08 61,65 0,11 92,48 #28 49,32 0,08 92,43
#09 58,97 0,15 91,39 #29 47,17 0,13 89,49
#10 56,51 8,25 85,74 #30 45,21 0,07 89,23
#11 80,37 0,16 92,25 #31 65,76 0,06 92,41
#12 75,35 0,31 93,80 #32 61,65 0,19 92,49
#13 70,92 0,10 91,57 #33 58,02 0,09 91,86
#14 66,98 0,24 91,58 #34 54,80 0,08 92,40
#15 63,45 0,53 92,78 #35 51,91 0,19 91,47
#16 60,28 0,16 92,16 #36 49,32 3,27 91,95
#17 57,41 0,20 92,44 #37 46,97 0,36 92,26
#18 54,80 0,24 91,76 #38 44,83 0,11 90,39
#19 52,42 0,21 86,71 #39 42,89 0,15 89,21
#20 50,23 0,25 87,04 #40 41,10 0,17 85,99

Fonte: o autor.

A partir dos dados apresentados no Quadro 8, observa-se que em todas as
amostras houve a formacéao de porosidade em maior ou menor percentual, sendo que
em 95% delas foram obtidos valores na faixa de 0,06% a 0,5%. Esse baixo nivel de
porosidade pode ser considerado como resultados de impressao satisfatérios. A
medida da densidade relativa pelo método de Arquimedes revela que os valores de
densificagdo das amostras flutua entre torno de uma margem que nao ultrapassa 10%
entre a que a atingiu uma maior densificacdo, sendo a amostra #01, e a que atingiu
menor densificagao, sendo a amostra #10.

Salarian et al.?? relatou em seu trabalho que a densificacdo alcancada para a
menor DEV (30 J/mm?) foi de 98,86%, e de 99,29% para a maior (60 J/mm?3). Poulin
et al.%4, com base no trabalho de Letenneur et al.%', fabricou corpos de prova com

porosidade entre 0,1% e 2,7% para a mesma faixa de DEV que a de Salarian et al.52.
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Todas as amostras apresentaram porosidade causada pelo aprisionamento de
gas ou por keyhole. O primeiro caso € corroborado com o que foi observado na analise
de MO das particulas de p6 metalico na Figura 27(a) em que nelas foi caracterizado
a presencga de porosidade interna, que pode ter se transferido durante a impressao
das amostras para elas3*. Em estudo de Qi et al.'?, particulas de p6 com diferentes
niveis de porosidade interna foram utilizadas para fabricar amostras de IN718, onde
ficou evidenciado que de fato ocorre a transposicédo da porosidade do pé para a peca
final. No caso do keyhole, esse pode ocorrer mesmo quando valores elevados de DEV
nao sdo empregados na impressao por PBF-LB/M, porém tornam-se faciimente
observados nessas condigdes devido ao tamanho que assumem35.

Nas amostras #10 e #36, a combinacao dos parametros do processo resultou
em uma DEV menor que 60J/mm?3, o que corrobora com o trabalho de Parashiv et.
al.%® no sentido que valores acima de 60 J/mm? foram necessarios para a impressao
do IN625 por PBF-LB/M com elevada densificagdo. Entretanto, os resultados do
presente trabalho sugerem que € possivel a impressdo desse material com uma
densificagdo aceitavel para valores de DEV ainda mais baixos, uma vez que a
porosidade caracterizada para a amostra #40 equiparou-se ao da amostra #01, sendo
que elas foram impressas com uma combinacgao de parametros que resultou no menor
e maior valor de DEV dentre todas as amostras, respectivamente. Ainda, a
caracterizacao do nivel de porosidade das amostras em que valores de DEV menores
que 60 J/mm? foram empregados pode ter sido falha, entretanto, valores de DEV
reduzidos nao sdo recomendados pois acabam sendo imprecisos se a impressao com
baixo indice de porosidade for almejada.

Comparando os resultados obtidos entre as analises de porosidade média e de
densidade relativa, € possivel afirmar que a maior parte das amostras apresenta
porosidade muito baixa, onde mesmo variagdes sutis na porosidade, entre 0,07% e
0,20%, estao relacionadas com variagcbes um pouco mais perceptiveis na densidade
relativa, de até 2%. No caso da amostra #10, que apresentou uma porosidade quase
uma ordem de grandeza a mais que as das outras amostras, o valor da densidade
relativa acaba por ser o menor. De forma contraria, 0 mesmo nao ocorre para a
amostra #40, que, ao utilizar o menor valor de DEV para a sua impressao, apresentou
a segunda menor densidade relativa entre as amostras, o que nao foi concordante

com a porosidade medida. Esta mesma analise também se estende a amostra #36.
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Para fins de contextualizagéo dos tipos de porosidade reportados na impressao
do material, foi selecionada uma amostra que apresentou tanto aprisionamento de
gas/keyhole quanto lack of fusion, nesse caso a #10. As imagens obtidas em MEV
estdo dispostas na Figura 37 para cada defeito.

Figura 37 — Exemplo dos defeitos de aprisionamento de gas/keyhole (a) e lack of fusion (b).

Fonte: o autor.

E possivel relacionar os defeitos de porosidade apreciados na impressdo a
morfologia de cada um. Enquanto a porosidade gasosa/keyhole apresenta formato
esférico, o lack of fusion é caracterizado pelo seu formato irregular com a presenca
de particulas ndo fundidas em seu interior. Ressalta-se que, em sendo uma
porosidade keyhole, essa assumiu um tamanho menor que o habitual observado
devido a aplicagao de valores intermediarios de DEV na impressao das amostras®®.

5.1.2 Analise do processo de impressao por meio das pocas de fusao

Conforme descrito por Letenneur et al.®', as pocas de fuséo s&o Uteis para
identificar se o processo de fabricacdo do material ocorreu de forma satisfatoria,
transpondo o que foi ajustado no equipamento na forma dos parametros de impressao
nas caracteristicas exibidas por elas.

Para a andlise das pogas de fusdo por MO, quatro amostras foram
selecionadas tendo como base dois principios: amostras impressas com maior e
menor DEV (#01 e #40), a que foi reportada contendo o maior nivel de porosidade
(#10), e uma com baixa porosidade, sendo optada nesse caso pela amostra #24. As

micrografias obtidas das quatro amostras por MO estao dispostas na Figura 38.
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Figura 38 — Microg

rafia em MO das amostras #01, #40, #10 e #24.
= #40

Fonte: o autor.

Na Figura 38, é possivel observar nas micrografias das amostras que o formato
das pocas de fusdo varia em tamanho quanto ao comprimento e profundidade.

No caso do seu comprimento, ocorre conforme a cada camada, apontado pelas
setas branca na amostra #01, efeito causado pela rotagdo de 67° na varredura do
laser, como também reportado no trabalho de Ledwig et al.'?8,

No caso da sua profundidade, variagdes ocorrem em uma mesma camada, o
que pode indicar mudancgas localizadas da energia incidida sob o leito de pd durante
o processo. Por mais que mudangas esporadicas na profundidade de algumas pocgas
de fusdo sejam observadas, ndo houve alteragdo do regime de solidificagdo do
material, uma vez que todas as amostras a apresentaram possuindo majoritariamente
um formato semicircular, o que é condizente com o modo de solidificagdo por
conducéo'®, Isso demonstra que o processo ocorreu de forma satisfatéria®' na
maioria dos casos, e que a ocorréncia de lack of fusion pode ter sido causada por
outros fatores que ndo necessariamente compreendem os parametros do processo
como responsaveis. Ainda, por mais que cavidade tipica do regime de keyhole néo
tenha sido reportada, sua presenga como gas aprisionado se deu de forma geral em
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todas as amostras, com um tamanho menor do que quando sua ocorréncia € devido
a valores de DEV elevados empregados no processo®.

Uma analise mais detalhada foi realizada por MO do defeito de lack of fusion
reportado na amostra #10, o qual esta apresentado na Figura 39.

Figura 39 — Imagem de MO de um defeito de lack of fusion te na amostra #10.
3 o & & iats R "- 3 Ti ¥
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Fonte: o autor.

Uma analise da porosidade formada na amostra #10 permite observar que a
deposi¢cdo do pd metalico no leito pode nao ter ocorrido de maneira eficiente,
causando uma solidificagdo incompleta das particulas, o que resultou na porosidade
de lack of fusion, prevalecendo na particula de p6é sua microestrutura original.

Du et al.’30 relata que pode haver diversos mecanismos de formagdo deste
defeito, o que no caso do presente trabalho pode ter sido pelo impedimento de uma
deposicdo correta do leito de pd por particulas ndo solidificadas que possivelmente
sofreram spatter. Chu et al.’®' investigaram n&o somente a influéncia da morfologia
das particulas de um pdé de AISi1OMg na deposicdo do leito, como também
observaram que particulas que sofrem spatter mudam localmente a espessura de
camada, impedindo a deposi¢éo correta do leito de pd, causando o defeito de lack of
fusion durante a impresséo.

Conforme descrito por Yadroitsev et al.35, Ali et al.’% e Schwerz et al.'3?, para
evitar a formacgao de lack of fusion de maneira estocastica, ou seja, que nao pode ser

prevista, ocorrendo mesmo com a selegcdo correta dos parametros de processo
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previstos para determinado material, € importante que se tenha um fluxo de gas dentro
da camera de fabricagdo do equipamento de PBF-LB/M. Desse modo, as particulas
que sofrem spatter sao arrastadas com esse fluxo, evitando que caiam sob o leito de
po e impecam a deposicéo correta de uma nova camada, causando o defeito de lack
of fusion. O equipamento utilizado no presente trabalho ndo contemplava um sistema
de fluxo de gas, e apenas a purga da atmosfera era realizada pelo gas inerte, o que
pode ter causado o lack of fusion.

Para visualizagdo em conjunto das pogas de fusdo e contornos de grao, optou-
se por observar outra amostra. Para tanto, escolheu-se a amostra #11, onde é

apresentada na Figura 40 uma micrografia obtida por MO apds o ataque quimico.

Figura 40 — Microestrutura caracterl’stice d% grgostra fabricada por PBF-LB/M caracterizada por MO.
; pTh LI Cl ,;w__ e i

Fonte: o autor.

Na micrografia da amostra #11 disposta na Figura 40, € evidenciado as pogas
de fusao pelo tracejado amarelo e alguns contornos de grao pelo tracejado vermelho.
Pode ser observado que o crescimento dos graos colunares formados durante o
processo de PBF-LB/M se da na diregdo de extragcéo de calor, o qual coincide em ser
paralelo a dire¢ao de impressao, que ocorre sucessivamente a cada nova camada e
se superpde as pocas de fusdo. E referida a caracteristica de grdos colunares em
metais fabricados por PBF-LB/M como um dos principais fatores causadores de
anisotropia no material, conforme relatado por DebRoy et al.’33.

A analise de MEV foi realizada no intuito de caracterizar as estruturas geradas

na solidificagdo dos graos metalicos no processo de PBF-LB/M, a qual se deu apenas
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na amostra #24 apos o ataque quimico, e as imagens que foram obtidas estao

apresentadas na Figura 41.

Figura 41 — Microestrutura da amostra #24 observada em MEV.

Fonte: o autor.

Disposta na Figura 41, é observado uma imagem de MEV com elétrons
secundarios da amostra #24, evidenciando as pocgas de fusao pelo tracejado amarelo
e contornos de grao pelo tracejado vermelho.

A estrutura gerada na solidificagdo dos graos durante o processo de PBF-LB/M
€ constituida de finas dendritas colunares maijoritariamente paralelas a direcdo de
fabricagcdo, a qual esta associada as altas taxas de solidificacdo do processo
(aproximadamente 10® K s)'34. E possivel observar que ocorrem mudancas em
relagédo a diregdo adotada pelo crescimento dendritico, ocorrendo regides em que se
apresentam com morfologia celular, como pode ser observado na imagem do inserto
da Figura 41. A mudanga morfolégica das dendritas € conduzida na fronteira da poga
de fusdo devido aos diferentes gradientes térmicos existentes nessa regido, e o
crescimento colunar da camada anterior pode ser suprimido, de acordo com Li et al.’3%,

Outro efeito causado pelas altas taxas de solidificagdo empregadas no

processo € o de microsegregagao de elementos para regides especificas. No caso do
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IN625, nidbio e molibdénio, que sédo os principais elementos endurecedores por SS
da liga, tém sua difusdo facilitada para regides interdendriticas, enquanto o seu interior
mantém-se rico em niquel e cromo36:137,138

O efeito da microsegregacgao causado no processo de PBF-LB/M foi estudado
por Stoudt et al.'®°, indicando que esse pode se tornar deletério no sentido de que a
precipitacdo de fase & e formacdo de fase Laves é facilitada em realizando
tratamentos térmicos na faixa de 870 °C. Nesse sentido, foi reportado por Lindwall et
al.%” que o diagrama TTT do IN625 fabricado por processos de MA ¢ alterado em
relacdo ao que é previsto na literatura para o material fabricado por métodos que nao
envolvem elevadas taxas de solidificagdo, como pode ser observado na Figura 42,

evidenciando que a precipitacdo da fase ® pode ocorrer de forma precoce.

Figura 42 — Diagrama TTT para o IN625 fabricado via PBF-LB/M
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Fonte: (67)

5.1.3 EDS e FRX

Analises de EDS e FRX foram realizadas na amostra #24 para quantificar os
elementos quimicos presentes no material apds a fabricacdo por PBF-LB/M, onde os
resultados estdo apresentados no Quadro 9 juntamente com a quantificagcdo dos
elementos no p6 metalico e a composicao base do IN625 para fins comparativos.

Quadro 9 — Porcentual dos elementos reportados nas analises de EDS e FRX das amostras de IN625
em po6 e como fabricado por PBF-LB/M referente a amostra #24.

Técnica | Amostra | Elemento Ni Cr Fe Mo Nb Al Ti S Ca
EDS Pé % (peso) | 61,26 | 21,07 [ 413 | 94 3,83 | 0,29 | 0,02 - -
#24 % (peso) | 61,08 | 21,31 | 3,9 | 9,39 | 3,76 | 0,23 - - -
FRX Pé % (peso) | 58,18 | 20,76 | 3,54 | 10,06 | 4,06 | 0,54 - 2,08 | 0,75
#24 % (peso) | 57,74 | 20,73 | 3,63 | 9,76 | 3,94 | 1,68 - 2,49 -
. 58,0 | 20,0- 8,0- | 3,15-
Composicao base | % (peso) min. | 23.0 <5,0 100 | 4.15 <0,4 | <0,4 | <0,01 -

Fonte: o autor.
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As analises de EDS e FRX sugerem que uma quantidade pouco significativa
de elementos tenha sido vaporizada na impressao do material pelo processo de PBF-
LB/M, onde apenas a presencga de titanio nao foi identificada por ambas as técnicas.
Em se tratando dos resultados da analise de FRX, as interferéncias relacionadas com
a fisica da amostra, a do tipo espectral e o efeito de matriz, podem ter contribuido para
discrepancia dos valores porcentuais de aluminio, enxofre e calcio, tanto no material
na forma de p6 quanto como fabricado por PBF-LB/M104,

O fendmeno de vaporizagao consiste na transi¢cao da fase soélida do material na
forma de p6 para a fase liquida ao formar a poga de fuséo, e entdo em fase gasosa.
A transformacdo em fase gasosa ocorre devido a diferengca entre os pontos de
ebulicdo de cada elemento presente no pé metalico, onde, na incidéncia do laser sobre
o leito, os que sdo mais volateis tendem a ser vaporizados no processo'?’. Esse
fendmeno é mais favoravel de ocorrer quando uma elevada densidade de energia é
aplicada no processo, atrelado ao modo de solidificagcado pelo regime de keyhole, o
qual ndo foi atingido mesmo na impressdo da amostra em que a maior DEV foi
empregada, ou ainda em particulas extremamente pequenas, como por exemplo 0s
satélites, e uma vez que requerem menos energia para serem fundidas, ao se
desprenderem das particulas de pé maiores esse fendmeno é facilitado'#.

Os estudos de Mukherjee et al.’*! constataram que a vaporizagdo de elementos
formadores da matriz pode ser considerada insignificante para o IN625, mesmo com

0 uso de uma poténcia de 1000W pelo laser, como pode ser visualizado na Figura 43.

Figura 43 — Vaporizacdo de elementos em diferentes ligas utilizando uma poténcia do laser de 1000W.

Ti-6Al-4V 0'9‘;'2%

SS 316 o,

2.25Cr-1Mo Mn
Steel 0.151 %
Alloy 800H 0138 %
Cr
IN 625 0.0117 %
0 05 1

Fonte: (141)
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5.1.4 DRX do material como fabricado por PBF-LB/M

O perfil de difracdo da superficie paralela a dire¢ao de fabricagdo da amostra
#24 esta disposto na Figura 44(a), e, para fins de comparagéao, o do pé de IN625
utilizado na impressao das amostras na Figura 44(b), assim como o parametro de rede
calculado que, para cada uma das condi¢gdes do material, igualaram-se em um valor
igual a 0,359nm. Os picos difratados indexados sao representativos da fase
austenitica, ndo sendo possivel distinguir quando ha contribui¢do dos precipitados na

intensidade para ambos os casos®*.

Figura 44 — Perfil de difracdo da amostra #24 (a) e do p6 de IN625 (b).
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Fonte: o autor.

E possivel observar que a maior intensidade, que antes era nos planos (111)
para o material particulado, passou a ocorrer para os planos (200) no material
impresso por PBF-LB/M.

Amato et al.’*? estudaram a evolugdo microestrutural de um IN718 fabricado
pelo mesmo processo de MA que o do presente trabalho, onde o mesmo
comportamento no perfil de difracdo da amostra apds fabricada em relagao ao p6 foi
observado, e os autores concluiram que o método de fabricagdo induz a formacéao de
uma textura mista entre os planos (111) e (200), como demostrando na Figura 45. E
possivel supor que o material do presente trabalho a evolugao de textura nao foi mista,

e se deu majoritariamente no plano (200).
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Figura 45 — Perfil de difracdo do p6 de IN718 (a) e no estado de como fabricado por PBF-LB/M (b).
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5.1.5 EBSD

Analises de EBSD foram realizadas para que uma maior compreensao acerca
das caracteristicas microestruturais desenvolvidas pelo material quando fabricado por
PBF-LB/M fosse obtida.

A selegao das amostras se deu segundo os mesmos critérios das que tiveram
as pocas de fusao analisadas, e dessa forma, foram realizadas nas que foram
impressas com maior e menor DEV (#01 e #40), em uma com elevado indice de
porosidade (#10), e em uma a qual obteve-se uma densificagdo satisfatéria em sua
impressao (#24). Ainda, uma analise da porosidade lack of fusion foi realizada na
amostra #36.

Mapas de orientagdes foram obtidos para as amostras #01, #40, #10 e #24
utilizando respectivamente um step size de 1,1um, 1ym, 4,5um e 1,05um e estéo

apresentados na Figura 46 em (a), (b), (c) e (d).
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Fonte: o autor.

A fabricagao por PBF-LB/M da origem a grédos majoritariamente colunares com
sentido de crescimento paralelo ao da extragcdo de calor, sendo que esse rege a
direcao de crescimento a partir da poca de fusdo. O desenvolvimento de textura na
direcao <100> é comumente observado para metais com estrutura cristalina cibica’3,
o qual é percebido na predominéancia de cor vermelha em mapas de orientagéo, assim
como no da Figura 46(a) para a amostra #01 que, por ter sido impressa com a maior
DEV, ficou submetida a tempos mais prolongados de incidéncia do laser, o que
consequentemente reforgou o sentido de extragao de calor do processo e uma textura

mais pronunciada foi desenvolvida.
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A rotagdo de 67° na estratégia de varredura do laser entre cada camada faz
com que seja diminuida a evolugédo de uma textura mais pronunciada, uma vez que a
frente de solidificacdo muda a cada camada. O efeito da mudanca de dire¢cdo de
varredura do laser em cada camada da impresséo por PBF-LB/M foi reportado por
Ledwig et al.'?® como sendo um dos mais consideraveis na evolugdo de textura em
metais, além da morfologia, tamanho e sobreposi¢ao das pogas de fusdo. Pakkanen
et al.'** também afirma que a mudanca de rotagédo na estratégia de varredura afeta a
microestrutura ao alterar a orientacéo e a interagao entre as pocas de fusdo em cada
camada. No caso da mudanca de orientacao de varredura em 67°, sdo necessarias a
deposicao de 360 camadas até que o vetor de varredura do laser assuma a mesma
diregdo da primeira camada, enfraquecendo o desenvolvimento de uma textura
pronunciada, de acordo com Leicht et al.’#.

No caso do presente trabalho, o desenvolvimento de textura pelo material
afetado ndo s6 pelo angulo de varredura fixado em 67°, como também pela DEV
envolvida na impressao de cada amostra, uma vez que, quanto maior seu valor, maior
€ o tempo que o laser interage com as pogas de fuséo, fazendo com que o crescimento
dos graos se desenvolva com uma orientagao preferencial. Essa diminuicao de textura
€ comprovada na projecao estereografica da figura de polo inversa em fungcéo do
multiplo de distribuicdo aleatérias’#®, disposto na Figura 47 para as amostras #01, #24
e #40. No caso da amostra #01, impressa com uma combinacado de parametros em
que os maiores de DEV foram empregados, o multiplo de distribuicées aleatdrias de
graos com orientagdo <001> é o maior dentro dessa amostragem, o qual é diminuido
conforme ocorre a redugcdo da DEV na impressdo das amostras, sendo nesse caso
intermediario para a amostra #24 e minimo para a amostra #40.

Figura 47 - Projegao estereografica da Figura de Polo Inversa em fungdo do mdltiplo de distribuigbes
aleatdrias para as amostras #01, #24 e #40.
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Fonte: o autor.
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Outro fator que é afetado pela rotagdo de varredura do laser a cada camada é
a inclinacdo dos grdos em relacdo a diregdo de incidéncia do laser. E possivel
observar no mapa de orientagbes da amostra #24 na Figura 48(d) que os gréos se
apresentam inclinados em relagao a dire¢cao de fabricacéo, e ao comparar com o mapa
de orientagbes da amostra #01 na Figura 46(a), nesse a orientagcdo dos graos é
majoritariamente paralela aquela da diregéo de fabricagédo'#3.

Nas regides marcadas pela elipse cinza na Figura 46 (a) e (c), é possivel
perceber que os contornos dos graos praticamente alinham-se horizontalmente,
demarcando que a diregao de extragcao de calor pelo laser mudou significativamente.
Esse efeito acaba afetando a dire¢cao de crescimento dos graos na camada adjacente,
0 que é mais perceptivel na amostra #24. Uma sugestdo que pode ser feita para a
amostra #40 é que a mudancga do sentido de extracao de calor tenha ocorrido onde
demarcado pelos circulos brancos na Figura 46(b), uma vez que os graos refinados
estdo praticamente alinhados e os que se encontram adjacentes a eles tém sua
dire¢ao de crescimento afetada. Outra explicagao plausivel sobre a origem dos graos
refinados com orientagdo cristalografica randomizada marcados pelos circulos
brancos na Figura 46(b) e (d) das amostras #24 e #40 respectivamente é que, durante
o crescimento epitaxial dos graos colunares a partir da camada solidificada
anteriormente, a temperatura de fusdao préximo a interface solido/liquido diminui
devido ao superresfriamento constitucional originado pela segregagédo de soluto a
frente de solidificagdo, e quando esse atinge um valor critico necessario para
nucleagao de graos, da origem a graos equiaxiais. Esse processo, embora raro, €
passivel de acontecer nos que envolvem soldagem, como € o caso do processo de
PBF-LB/M#47. O mesmo fendmeno de refinamento de grdos foi observado por
Marchese et al.'*” em seu estudo sobre a influéncia dos parametros na impresséo de
um IN939 por PBF-LB/M. Para o presente trabalho, sugere-se que quanto menor a
DEV, mais favoravel é a nucleacao e crescimento de graos equiaxiais refinados.

No mapa de orientagdes da amostra #10 apresentado na Figura 46(c), é
possivel observar que em regides em que houve uma fusdo sequencial entre cada
camada, a tendéncia é que seja gerado um certo tipo de textura na diregcdo <100>,
com graos alongados e colunares paralelos a direcdo de fabricagdo, como discutido
anteriormente. Ja as regides que apresentam porosidade do tipo lack of fusion, os

graos apresentam aspecto mais refinado e equiaxial.
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No trabalho de Laleh et al.’*®, o mesmo aspecto de refinamento de grdo nas
regides adjacentes ao defeito de lack of fusion causada por spatter em um ago 316L
foi observado utilizando técnica de EBSD. O mecanismo causador da porosidade na
amostra #10 foi caracterizado anteriormente por MO como tendo sido por particulas
que sofreram spatter. Durante a solidificagcéo, a regido em que ocorre o lack of fusion
suprime o crescimento dendritico epitaxial que ocorre camada a camada, onde, em
nao havendo o processo de refusdo da camada anterior, a estrutura apresentada
pelos graos adquire um aspecto mais refinado ao invés do aspecto colunar. Portanto,
para a regiao que ocorre o lack of fusion, o gradiente térmico é reduzido pois ndo ha
calor localizado suficiente para fundir uniformemente o leito de p6, dando origem a
graos refinados e equiaxiais’®.

Mapas de tamanho de gréo e razdo de aspecto foram gerados para a amostra
#10, a fim de analisar outras caracteristicas pertinentes aos graos colunares
resultantes da fusdo sequencial de camadas e dos graos refinados devido ao lack of
fusion no processo de PBF-LB/M. Esses mapas foram gerados especificamente para
essa amostra devido ao tamanho da area analisada (vide escala), além de abrangem
essas duas regides distintas que podem ser obtidas na fabricagdo. Os mapas de
tamanho de grao e de razao de aspecto para a amostra #10 estdo apresentados na

Figura 48 em (a) e (b) respectivamente.

igura 4 — (a) Mapa de
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Fne: o autor. '
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E possivel observar no mapa de tamanho de grdo da amostra #10 disposto na
Figura 48(a) que o processo foi capaz de induzir a formagao de graos com tamanho
de até 338 micrémetros (>90000 ym?) quando a fusdo camada a camada ocorre de
maneira satisfatéria. Gamon et al.'*® estudaram a microestrutura do IN625 fabricado
por diferentes processos de MA, e observaram que o processo de PBF-LB/M induz a
formacgao de graos colunares paralelos a diregao de fabricagdo com 331 ym de altura.
Ledwig et al'?® também reportou a presenga de grdos com tamanho de
aproximadamente 330 pym.

A razéo de aspecto dos graos da amostra #10 € analisada na Figura 48(b).
Pode-se afirmar que essa propriedade dos graos € elevada justamente pela
caracteristica dos gréos crescem adquirindo aspecto colunar, em que uma de suas
dimensdes € relativamente superior a outra, sendo essa, para o processo de PBF-
LB/M, a altura dos graos. No trabalho de Nguejio et al.’®, é comparado a morfologia
dos graos de um IN625 fabricado por forjamento e pelo processo de MA por DED, e o
valor assumido como referéncia para graos de morfologia equiaxial é tido como menor
que 5. Foi verificado que ha uma formag¢ao majoritaria de graos com razdo de aspecto
maior que 5 para o processo de DED, o que corrobora com o relatado no presente
trabalho, em que o processo de PBF-LB/M induz a formagao de graos com elevada
razao de aspecto quando a fusdo camada a camada ocorre de maneira satisfatoria.

Em uma regido da amostra #36 que o defeito de lack of fusion teve ocorréncia
foi realizada uma analise de EBSD utilizando um step size de 0,4um, em que foram

gerados mapas de orientagdes e de tamanho de grao, apresentados na Figura 49.

Figura 49 — Mapa de orientacdes e de tamanho de grao referentes a um defeito de lack of fusion

observado na amostra #36. )
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E possivel observar no mapa de tamanho de gréo da Figura 49 que os gréos
refinados da regiao de lack of fusion possuem tamanho maximo de 50 ym?, o que é
muito menor em relagdo aos graos que sofrem processo que fusdo continua camada
a camada (90000um?). Poulin et al.?* relataram que os grios refinados gerados com
o defeito de lack of fusion possuem tamanho submicrométrico, evidenciando que a
presenca de lack of fusion induz a nucleagao e crescimento de graos equiaxiais.

Na Figura 50 esta apresentado um mapa de orienta¢gdes de uma regido em que

houve o fendmeno de lack of fusion na amostra #10. O step size utilizado foi de 1,2um.
Figura 50 — Mapa de orientagéesvc‘.je uma rgiéo
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Fonte: o autor.

Um aspecto que pode ser associado com a regido de lack of fusion observada
na Figura 50 é de que os graos refinados se assemelham com a estrutura do p6 do
material, como indicado pela seta. Nesse caso, se o defeito foi causado por uma
particula que sofreu spatter, entdo essa particula, por nao ter sofrido o processo de

fuséo, ird guardar semelhanga com sua microestrutura original.

5.1.6 Microdureza Vickers

As amostras submetidas a analise de microdureza Vickers foram selecionadas
com base nos mesmos critérios de DEV e porosidade adotados anteriormente, e,

portanto, foram realizados nas amostras #01, #10, #24 e #40.
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Os resultados da dureza média e desvio padrao estdo apresentados no Quadro

10 juntamente com valores de DEV e porosidade média de cada amostra.

Quadro 10 — DEV, porosidade média, microdureza média e desvio padrdo de amostras selecionadas.

Amostra DEV Porosidade média | Dureza Média | Desvio padrao
J/mm? % 0,2HV g
#01 90,4 0,11 286,9 16,5
#10 56,5 8,25 284.,5 24 .1
#24 60,3 0,08 264,8 10,3
#40 411 0,17 269,9 33,8

Fonte: o autor.

Uma andlise é realizada em fungao da influéncia da DEV na medida de dureza.
A amostra #01, que foi fabricada com a maior DEV, 90,4 J/mm?, apresentou a maior
dureza média, 286,9 HV, e uma porosidade relativamente baixa, de 0,11%. Esse
resultado sugere que o aumento na energia fornecida durante o processo de
fabricagdo promove uma fusdo mais completa do pé metalico, contribuindo para uma
microestrutura mais densa e, portanto, com maior dureza. A amostra #40, que foi
fabricada com a menor DEV, 41,1 J/mm?, apresentou dureza média inferior, de 269,9
HV, além de uma porosidade média mais elevada e, consequentemente, uma menor
resisténcia mecanica. Além disso, o desvio padrao dessa amostra foi o mais elevado,
33,8 HV, sugerindo uma variabilidade significativa na dureza, provavelmente
associada a uma microestrutura menos homogénea em que, havendo a fuséo
incompleta do material, ocorre consequentemente a formacao de poros'®'. Durante a
analise de microdureza dessa amostra, € possivel que a presencga de poros estivesse
em regides as quais nao eram observadas no microscépio acoplado ao equipamento.

Outra analise é realizada em fungao da influéncia da porosidade na medida de
dureza. A amostra com maior porosidade média, 8,25%, alcangou uma dureza média
relativamente alta, de 284,5 HV, embora ndo a maior entre todas as amostras. Por
outro lado, a amostra com a menor porosidade, de apenas 0,08%, apresentou a menor
dureza, 264,8 HV. Isso pode indicar que, embora a redugédo na porosidade esteja
geralmente associada a uma maior integridade estrutural, ela nado determina
isoladamente o valor da dureza média, sugerindo que essa propriedade também
depende da forma como o material foi solidificado e da uniformidade na distribuicao
de fases. Ainda, a amostra #24 apresentou o menor desvio padrdo, 10,3 HV,
sugerindo que uma estrutura interna mais uniforme foi gerada durante a fabricacéo, o

que contribui para medidas de dureza mais consistentes.
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No geral, os valores de dureza medidos para todas as amostras sao
equivalentes e condizentes com o do material fabricado por PBF-LB/M reportados na
literatura'%®. Vale ressaltar que os valores de dureza utilizando esse método de
fabricacdo sdo maiores que aqueles do material obtido por rotas convencionais, uma
vez que os ciclos térmicos empregados de fusao e refusdo a cada camada na MA
resultam em um material com uma tensao térmica acumulada3*3,

Gu et al.’®? investigou como diferentes diregdes cristalograficas adotadas pelas
dendritas durante a solidificacdo de uma poga de fusdo, assim como sua morfologia
(colunar dendritica ou equiaxial), afetam as medidas dos valores de Microdureza
Vickers. Os valores de microdureza obtidos no presente trabalho também podem ter
sido afetados pelas diferentes caracteristicas adotadas na solidificagdo dos graos por
PBF-LB/M, onde pode ser observado na Figura 51 duas indentagdes realizadas em

graos com diferentes direcbes de crescimento cristalografico na amostra #24.

Fonte: o autor.

A partir desse momento do trabalho, as analises foram realizadas para
espécimes do material impressos em uma nova plataforma de fabricacdo, em que
todos os parametros do processo foram mantidos fixos. Nesse caso, a velocidade e
espacamento de varredura foram respectivamente de 900 mm/s e 0,1mm, que
correspondem aos utilizados na impressdo da amostra #24. Essa escolha foi
embasada majoritariamente no nivel de porosidade de 0,08% reportado na analise
dessa amostra, e na DEV de 60,27J/mm? imposta pela sele¢cdo dos parametros, a qual
¢ condizente com o valor minimo reportado na literatura®2-% para uma densificagdo

satisfatoria na impressao do IN625 por PBF-LB/M.
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Esses parametros propiciaram o equilibrio entre a energia imposta e a
velocidade de fabricagcao do material. Uma maior taxa de fabricagao esta atrelada a
maiores valores dos parametros de velocidade e espagamento de varredura, o que
pode ocasionar uma fabricagdo com presenca de defeitos devido a reducdo na DEV
do processo. No que diz respeito a aplicagdo dos processos de MA em ambientes
industriais, a velocidade de fabricacdo € um fator determinante na impressédo de
componentes em larga escala ou que possuem dimensdes relativamente
consideraveis. Em todo caso, a otimizagdo do processo de PBF-LB/M se da com a

minimizacédo da energia imposta, o que eleva a taxa de fabricagédo do equipamento.
5.2 TRATAMENTOS TERMICOS

Diferentes TT foram selecionados para analisar a evolugdo da microestrutura
de um IN625 a partir de seu estado como fabricado (CF) por PBF-LB/M, que foram o
de envelhecimento (E) a 700°C por 8 horas, de solubilizacéo (S) a 1150 °C por 1 hora,
e solubilizagdo com posterior envelhecimento (S+E) onde foi empregado as mesmas
condigbes de tempo e temperatura dos TT de envelhecimento e solubilizagao
realizados individualmente apds o resfriamento do material em cada um deles. Ainda,
ressalta-se que o material foi inserido dentro do forno tubular apds esse atingir a

temperatura idealizada para cada TT.

A temperatura e tempo de cada um dos TT realizados no presente trabalho
estdo demonstrados na forma de grafico na Figura 52.

Figura 52 — Representacdo dos tratamentos térmicos selecionados para avaliagdo da evolugao
microestrutural de IN625 fabricado por PBF-LB/M.

1150°C / 1 hora

700°C / 8 horas
E

enbe we oueweLsay

Temperatura

S+E
Tempo

Fonte: o autor.
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Apesar de outros TT serem aplicados ao material impresso por PBF-LB/M, o
alivio de tensdes, por exemplo, é realizado com os componentes ainda aderidos a
plataforma de fabricagdo na intencdo de minimizar os efeitos deletérios causados
pelos gradientes térmicos do processo'®3, o que ndo foi possivel de ser realizado na
ocasiao do presente trabalho uma vez que as amostras foram recebidas ja removidas,
e ainda, na indisponibilidade de um equipamento de presséao isostatica a quente, este

nao pode ser realizado.

5.2.1 Envelhecimento

Uma imagem de MO da secéo transversal da amostra de IN625 fabricada por
PBF-LB/M envelhecida a 700 °C por 8 horas esta disposta na Figura 53.

Figura 53 — Imagens de MO de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e envelhecida a 700°C por
8 horas.

Fonte: o autor.

A partir das imagens de MO da Figura 53 referentes a amostra envelhecida, é
possivel observar que as caracteristicas microestruturais compreendem graos
colunares com a presenca de pocas de fusdo, indicadas respectivamente pelas setas
laranjas e vermelhas. Essa microestrutura, que foi identificada no material em seu
estado como fabricado, foi, portanto, mantida mesmo apds a realizagao desse TT.
Nesse caso, a temperatura empregada no envelhecimento do material ndo se
apresentou suficientemente elevada a ponto de promover mudangas microestruturais
significativas no que diz respeito a morfologia dos graos e na solubilizagdo das pogas
de fus&o'+157,

Na Figura 54 estao apresentadas imagens de MEV para a amostra envelhecida
a 700°C por 8 horas de IN625 fabricado por PBF-LB/M.
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Figura 54 — Imagens de MEV de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e envelhecida a 700°C por
8 horas.

Fonte: o autor.

E possivel observar nas imagens de MEV da Figura 54 referentes a amostra
de IN625 envelhecida, que o TT promoveu a precipitacdo de fases secundarias no
material. A presenca de carbetos provavelmente do tipo MC, indicados pelas setas
azuis, pode ser observada em regides intergranulares. E possivel afirmar que a
estrutura de dendritas finas semelhante a do material na condi¢do como fabricado por
PBF-LB/M foi mantida. A presenca de pocas de fusdo também pode ser observada
onde indicado pelas setas vermelhas'%4-157,

Na Figura 55 estdo apresentadas imagens de MEV com uma maior ampliagéao
referentes a amostra de IN625 submetida ao TT de envelhecimento.

Figura 55 — Imagens de MEV de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e envelhecida a 700°C por
8 horas.

Fonte: o autor.
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Nas imagens de MEV da Figura 55 referentes a amostra de IN625 envelhecida,
€ possivel observar nas regides de contornos de grdo que houve um fendbmeno de
precipitacdo provavelmente de carbetos do tipo M23Cs onde indicado pelas elipses
vermelhas. A precipitacao desse tipo carbeto é mais provavel que a de MsC devido a
temperatura utilizada nesse TT. Ainda, a microsegregacédo de elementos tais como
niébio e molibdénio proveniente da condigdo CF por PBF-LB/M pode originar carbetos
do tipo MC e fase Laves nas regides interdendriticas durante o TT de envelhecimento,
e onde indicado pelas setas pretas, supde-se a possibilidade de ser uma dessas duas
fases, podendo também haver uma concentragdo dessas fases nas regides
demarcadas pelas elipses vermelhas. Nao foi observado na analise a precipitacéo de
fase ® mesmo em regides proximas aos contornos de grdo que sado tidas como
favoraveis a sua ocorréncia, indicando que o tempo e temperatura empregados no TT

e as condigdes do material ndo eram propicias para tal6%158-162,
5.2.2 Solubilizagao

Na Figura 56 & apresentada uma imagem de MO da amostra de IN625
fabricado por PBF-LB/M solubilizada a 1150 °C por 1 hora.

Figura 56 — Imagem de MO de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C por

B ok, ey

1 hora.

Fonte: o autor.

E possivel observar na micrografia da amostra de IN625 solubilizada na Figura
56 que houve a ocorréncia de recristalizagdo dos gréos durante o TT, caracterizado
por uma mudanga morfologica desses, passando a apresentar formato equiaxial. Esse
fendbmeno é apreciado em metais impressos por PBF-LB/M devido aos defeitos

induzidos pelas altas taxas de solidificagcdo e resfriamento do processo'%4.
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Nas imagens de MO da Figura 57 estao dispostas micrografias obtidas com um

maior aumento de lente na amostra submetida ao TT de solubilizagao.

Figura 57 — Imagens de MO de regibdes parcialmente recristalizadas em amostra de IN625 fabricada
por PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C por 1 hora.

Fonte: o autor.

E possivel observar maclas de recozimento provenientes do TT, sendo
algumas com contornos incoerentes, conforme indicado pelas setas preta e branca
respectivamente na Figura 57 (a). Essas estruturas sao tipicas em materiais metalicos
com estrutura cristalina CFC quando submetidos a TT de solubilizagao’®.

E possivel observar que algumas regides do material ndo atingiram a
temperatura e tempo necessarios para a completa recristalizacdo do material,
exibindo caracteristicas do material CF mesmo apdés o TT de solubilizagdo. Essas
regides sao caracterizadas por dendritas finas, com uma direcionalidade especifica
de crescimento. Em alguns casos, é possivel observar ainda que as pogas de fusao
dentro dessas regides apresentaram-se de forma mais proeminente, conforme
indicado pelas setas vermelhas na Figura 57 (b, c)'951%6.157,

Imagens de MEV da amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada

a 1150 °C por 1 hora estao dispostas na Figura 58.
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Figura 58 — Imagens de MEV de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C
por 1 hora.

Fonte: o autor.

Nas imagens de MEV da Figura 58 referentes a amostra de IN625 fabricado
por PBF-LB/M e solubilizado, € possivel observar a caracteristica de grdos com
morfologia equiaxial e maclas de recozimento de contornos coerentes indicados pela
seta preta e incoerentes pela seta branca’.

Regides que nao sofreram recristalizagéo estdo demonstradas em imagens de
MEV na Figura 59, referente a regido demarcada pelo quadrado vermelho da Figura
60(b), e sao caracterizadas por uma estrutura de dendritas finas, oriundas do processo
de fabricagdo do material®9.

Figura 59 — Imagens de MEV de regides parcialmente recristalizadas em amostra de IN625 fabricada
por PBF-B/M e solubilizada a 1150°C por 1 hora.

Fonte: o autor.
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Na Figura 59, com relagdo aos contornos de grao, esses demonstraram um
efeito mais atenuado de precipitagdo de carbetos provavelmente do tipo M23Cs,
indicado pela elipse vermelha, sendo menores em comparacao ao observado para o
material submetido ao TT de E. Ainda, a precipitagcdo de carbetos provavelmente do
tipo MC pode ser observada no interior dos graos onde indicado pelas setas em azul,
sendo essa mais perceptivel em grdos que nao sofreram recristalizagdo'%®. Nesse
sentido, € provavel que o tempo e temperatura definidos para o TT de S tenham sido
suficientes apenas para promover a difusdo de elementos formadores de carbetos em
regides nao recristalizadas, indicando também que, por isso nao ter ocorrido nesses

graos, a solubilizagcao dessas fases pela matriz nao surtiu efeito.
5.2.3 Solubilizagdo com posterior envelhecimento

Uma micrografia obtida por MO da amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M
e solubilizada a 1150 °C por 1 hora com posterior envelhecimento a 700 °C por 8 horas

esta disposta na Figura 60.

Figura 60 — Imagem de MO de amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C por

Fonte: o autor.

E possivel observar conforme apresentado na Figura 60 que a amostra S+E
sofreu uma recristalizagdo parcial, com regides constituidas de graos equiaxiais e
maclas de recozimento apds o TT’® e de que nao sofreram recristalizagdo, onde
observa-se graos colunares alongados na dire¢ao de fabricagéo indicados pelas setas

laranjas em (a) e de pogas de fusdo pelas setas vermelhas em (b) na Figura 61"%°.
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Figura 61 — Imagens de MO de regiao nao recristalizada em amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M
e solubilizada a 1150°C por 1 hora com posterior envelhecimento a 700°C

AN ¥

I

Fonte: o autor.

Imagens de MEV da amostra solubilizada a 1150 °C por 1 hora e
posteriormente envelhecida a 700 °C por 8 horas estao dispostas na Figura 62.

Figura 62 — Imagens de MEV da amostra de IN625 fabricada por PBF-LB/M e solubilizada a 1150°C
por 1 hora com posterior envelhecimento a 700°C por 8 horas.

Fonte: o autor.

Nas imagens de MEV da amostra S+E da Figura 62, é possivel observar a
caracteristica de graos equiaxiais e a ocorréncia de maclas indicado pelas setas
pretas, resultantes do TT de solubilizagdo. Em regides de contornos de grao, observa-
se a presenca de particulas que remetem a de carbetos provavelmente do tipo M23Cs,
indicados pela elipse vermelha, e nas regides internas do grédo a de carbetos
provavelmente do tipo MC, indicados pelas setas azuis. A precipitagdo dessas fases
esta atrelada ao TT de envelhecimento posterior a solubilizagdo. Ainda, assim como

no TT de E, n3o foi identificada a formacgéo de fase d no TT de S+E158-162,
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5.2.4 Difragcao de raios X

A caracterizagcao das possiveis fases desenvolvidas durante os TT propostos
no presente trabalho foi realizada por DRX, onde sdo apresentados na Figura 63 os
perfis de difracdo e parédmetro de rede calculados da amostra de IN625 como
fabricado por PBF-LB/M em (a), envelhecida a 700°C por 8 horas em (b), solubilizada
a 1150°C por 1 hora em (c), e solubilizada com posterior envelhecimento em (d).
Figura 63 — Perfis de difragdo exibidos por amostras de IN625 no estado como fabricado por PBF-LB/M

(a) e submetida aos tratamentos térmicos de envelhecimento (b), solubilizagéo (c) e solubilizagdo com
posterior envelhecimento (d).
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Fonte: o autor.

No perfil de difragdo da amostra submetida ao TT de E apresentado na Figura
63(b), nota-se o surgimento de picos de menor intensidade, destacados por circulos,
proximos aos picos correspondentes aos planos (111) e (200), associados a formagao
de fases secundarias no material durante o TT, tais como carbetos. Quando
comparado ao perfil de difragdo do material no estado CF na Figura 65(a), observa-
se que a textura cristalografica no plano (200), associada a morfologia colunar dos

graos, foi mantida®%156,
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A temperatura de 700 °C na realizagao do TT de E tem sido investigada como
alternativa as temperaturas de 800°C e 870°C, que sdo empregadas para o IN625
fabricado convencionalmente a fim de aliviar tensdes internas no material,
normalmente por um periodo de uma hora’™. No entanto, devido aos efeitos de
microsegregacao promovidos na microestrutura do IN625 fabricado por PBF-LB/M, a
cinética de reagao de precipitagdo no estado sdlido é alterada®%154.155,

Zhang et al.®® investigaram comparativamente os efeitos do TT a 700°C e
800 °C em um IN625 fabricado por PBF-LB/M por meio de difragao de raios X in situ
com radiagao sincrotron, complementada por MEV ex situ para analise das fases
precipitadas. Os autores observaram que, a 700 °C, a precipitagcado da fase & ocorre
de forma consideravelmente mais lenta, exigindo aproximadamente 24 horas para se
tornar detectavel, enquanto a 800 °C a mesma fase precipita em apenas uma hora.
Considerando que a fase & compromete as propriedades mecanicas da liga por
promover fragilizagdo, os autores recomendam a aplicagéo do tratamento térmico a
700°C em situagdes destinadas ao alivio de tensdes. Essa abordagem é
particularmente adequada para o IN625 produzido por MA, uma vez que 0 processo
impde multiplos ciclos rapidos de aquecimento e resfriamento, favorecendo a
formacdo de microestruturas metastaveis, onde tempos prolongados nessa
temperatura podem ainda induzir a precipitagao de fases endurecedoras, contribuindo
para a melhoria das propriedades mecanicas do material.

Na Figura 63(c), observa-se o perfil de difragcdo da amostra submetida ao TT
de S. Comparativamente ao da amostra CF e E nas Figura 63(a, b), é possivel
observar que a caracteristica de um pico (200) mais intenso que os demais foram
totalmente extinguidos, apresentando uma equiparidade entre a intensidade dos picos
(111) e (200). Essa caracteristica é proveniente de uma microestrutura mais
homogénea, composta por graos equiaxiais formados em decorréncia do fendmeno
de recristalizacao. Além disso, ndo foram observados picos atribuiveis a presenga de
fases secundarias, como aqueles identificados na condigdo envelhecida (E)'".

No perfil de difracdo da amostra submetida ao TT de S+E, apresentado na
Figura 63(d), observa-se que as intensidades dos picos (111) e (200) sdo semelhantes
aquelas registradas na amostra apenas solubilizada, enquanto a presenca de
precipitados secundarios, indicada pelos picos de menor intensidade, assemelha-se

ao perfil de difragédo observado na amostra envelhecida'60.161,
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Nota-se que em todas as situagbes em que o material foi submetido a algum
dos TT, houve uma mudanga no parametro de rede para um valor que se igualou a
0,360nm. Nesse caso, pode-se sugerir que houve um alivio das tensdes internas que

estdo presentes no material em seu estado CF por PBF-LB/M®8.69.156,157,160,161

5.2.5 Microdureza Vickers

A microdureza Vickers foi determinada para cada uma das amostras
submetidas aos diferentes TT (E, S e S+E), com a média e o desvio padréo calculados
a partir de 12 identagdes por amostra. Os resultados foram comparados aqueles
obtidos para a amostra #24 no estado CF, considerando que os mesmos parametros
no equipamento de PBF-LB/M foram utilizados na impressdo das amostras na
segunda plataforma de fabricagao, as quais foram submetidas aos TT. No Quadro 11
sao apresentados os valores médios de microdureza e desvio padrao da liga IN625
fabricada por PBF-LB/M no estado CF e ap6s os TT.

Quadro 11 — Microdureza média e desvio padrao de amostra de IN625 como fabricada por PBF-LB/M
e submetida a diferentes tratamentos térmicos.

Condigcao do material | Dureza 0,2HV | Desvio padrao o
CF 264,8 10,3
E 325 9,2
S 217 16,5
S+E 245 31

Fonte: o autor.

A elevada dureza observada no material no estado CF pode ser atribuida ao
encruamento gerado pela rapida solidificagao e pelas tensdes residuais acumuladas
durante o processo de PBF-LB/M. A microestrutura exibida pelo material nesse estado
€ caracterizada por dendritas finas e colunares tipicas da solidificacao rapida, e
segregacao quimica que, devido a isso, pode favorecer a formagado de uma pequena
fracdo de fases metaestaveis durante o processo, como as fases y”’ e 334157,

O aumento de 60,2 HV na microdureza em relacédo ao estado CF evidencia o
efeito do TT de envelhecimento na resisténcia da liga IN625, o qual pode ser atribuido
a precipitacado de particulas finas da fase y" e de carbetos, que reforgam a matriz ao
dificultar o deslocamento de discordancias, e que foram confirmadas na analise das
micrografias em MO e MEV, onde foi identificado somente a presenca de carbetos.
Além disso, o baixo desvio padrao obtido nas medi¢gdes de microdureza sugere que o

TT resultou em uma microestrutura homogénea'54155156,160,163
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A reducgao de 47,8 HV na microdureza da amostra S em comparagéo ao estado
CF evidencia o efeito do TT na diminuicao da resisténcia mecanica da liga IN625, a
qual esta relacionada a uma microestrutura mais homogénea devido a dissolu¢ao das
fases endurecedoras, a reducao das tensdes residuais internas e a atenuacao das
segregagdes quimicas, resultando em um material mais ductil. O desvio padréao
relativamente elevado (16,5 HV) indica a presenga de heterogeneidades
remanescentes na microestrutura, possivelmente associadas a regides nao
recristalizadas ou a presenca de porosidade subsuperficial147-150.159,

A condicdo S+E resultou em um valor de microdureza intermediario entre os
estados CF e S, indicando a ocorréncia de precipitacdo da fase y", embora
possivelmente com menor densidade do que no envelhecimento isolado. O elevado
desvio padrdo observado (31 HV) sugere uma microestrutura heterogénea,
possivelmente decorrente de uma precipitagao nao uniforme das fases endurecedoras
em regides parcialmente recristalizadas ou ainda devido a presenca de porosidade.
Essa condi¢cao reflete a combinacdo dos efeitos da solubilizacdo na reducdo de
tensobes internas, e do subsequente envelhecimento, que promove uma precipitacao
controlada das fases secundarias'®163,

Marchese et al.'>* investigaram a variagdo da dureza da liga IN625 fabricada
por PBF-LB/M submetida a TT semelhantes aos que foram empregados no presente
trabalho. O envelhecimento a 700 °C por 24 horas foi o mais eficaz em aumentar a
dureza devido a precipitacdo da fase y", enquanto temperaturas de 800 °C e 900 °C
favoreceram a formacéao de fases & e Laves. A solubilizagdo a 1150 °C por até 2 horas
promoveu recristalizacdo e homogeneizacdo da matriz, reduzindo a dureza. Ja o
tratamento combinado S+E mostrou-se eficiente ao aumentar a dureza devido a
precipitagédo de y" e carbetos intergranulares com uma cinética mais controlada devido

a microestrutura homogeneizada, sem que fases deletérias fossem observadas.

5.3 ENSAIOS DE TRACAO

Na Figura 64 estdo apresentadas as curvas de Tensdo de Engenharia x
Deformacao de Engenharia obtidas nas duas temperaturas em que foram ensaiados
por tragao o IN625 na condigédo CF por PBF-LB/M e submetido aos TT de E, S, e S+E,
e no Quadro 12 a média dos valores relacionados as propriedades mecanicas de limite

de escoamento (LE), limite de resisténcia a tracdo (LRT) e alongamento total (%A).
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Figura 64 — Curvas de Tensao de Engenharia X Deformacao de Engenharia obtidas do ensaio de tracao
em TA e TC dos CPs de IN625 no estado CF por PBF-LB/M (a) e submetido aos TT de E (b), S (c) e

S+E (d).
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Fonte: o autor.

Quadro 12 - Limite de escoamento médio, limite de resisténcia a tragdo médio e alongamento total
médio dos CPs de IN625 ensaiados por tragdo em TA e TC no estado CF por PBF-LB/M e submetido

aos TTde E, S e S+E.

Temperatura do ensaio 25 °C -196 °C
Propriedade mecanica LE LRT A LE LRT A
Unidade de medida MPa | MPa % MPa | MPa %
CF 588 858 8,3 808 | 1037 | 5,2
E 654 828 54 904 | 1055 | 3,2

Condicao do material

S 433 687 9,6 664 | 1005 | 9,5
S+E | 464 796 14,6 || 678 | 1013 | 9,7

Fonte: o autor.

Na Figura 65 esta ilustrado graficamente os dados apresentados no Quadro 12

referente a média dos valores das propriedades mecanicas de LE, LRT e %A para o

IN625 ensaiado por tracdo em TA e TC nas suas condigcbes CF por PBF-LB/M e

submetido aos TT de E, S, e S+E.
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Figura 65 — Limite de escoamento médio, limite de resisténcia a tragdo médio e alongamento total
médio dos CPs de IN625 ensaiados por tragdo em TA e TC no estado CF por PBF-LB/M e submetido
aos TTde E, S e S+E.
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Fonte: o autor.

As Figuras 64 e 65 evidenciam dois grupos distintos em que as condigbes do
material podem ser agrupadas com relagdo as propriedades de LE e LRT
apresentadas tanto em TA quanto em TC: o primeiro formado pelo material nas
condigdes CF e E, e o segundo formado pelas condi¢coes S e S+E.

No estado CF do material, o encruamento decorrente das tensbes térmicas
residuais do processo de PBF-LB/M contribui para um valor superior das propriedades
mecanicas de LE e LRT quando comparado com o material fabricado por rotas
convencionais, conforme reportado na literatura3®. A condigéo E apresentou aumento
no LE e leve reducao do LRT em comparacgao a condicdo CF quando ensaiados em
TA, e no ensaio em TC houve o aumento em ambas as propriedades. Esse
comportamento esta associado a precipitagcdo de carbetos nos contornos de grao,
que, por possuirem maior modulo elastico em relagcdo ao da matriz do material,
contribuem com o aumento nas propriedades mecanicas, a0 mesmo tempo que
reduzem sua ductilidade e favorecem a iniciagdo de trincas nessas regides. Nesse
caso, a auséncia de carbetos é refletida no maior %A reportada na condicao CF,

apesar que quando ensaiado em TC equiparou-se a condigdo E ensaiada em
TA154,155,163_
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Nas condi¢cbes S e S+E, os valores de LE permaneceram préximos tanto nos
ensaios em TA quanto em TC, sendo ligeiramente superiores para S+E provavelmente
devido a presencga de carbetos nos contornos de grao, que conferem maior rigidez ao
material’®*163, Além disso, os valores de LRT da condi¢cdo S+E, quando ensaiada em
TA, aproximaram-se dos observados para o primeiro grupo. Esse comportamento
pode ser atribuido ao maior %A que os CPs do material nessa condigéo apresentaram,
permitindo que uma maior deformagédo antes da fratura atingisse o patamar dos
valores de LRT comparaveis ao das condi¢cbdes CF e E.

A presenca de carbetos nos contornos de grao na condi¢ao do material S+E
mostrou-se menos deletéria no %A dos CPs quando comparado a condigao E, sendo
a precipitacdo desses afetada em razdo da quantidade de carbono e silicio presente
na composigcdo quimica do material®*. Isso indica que a precipitagédo de carbetos foi
mais atenuada quando realizado o TT de envelhecimento diretamente a partir da
condicao CF devido a segregacao de elementos na fabricagdo por PBF-LB/M,e o TT
de solubilizacao realizado anteriormente a esse na condicdo do material S+E foi eficaz
em promover uma homogeneizagdo na microestrutura de tal forma que a cinética de
precipitagdo dessas fases foi reduzida'41%%,

Ainda, a segregacao de nidbio na fabricacdo por PBF-LB/M para regides
interdendriticas faz com que a cinética de precipitacdo de fase Laves e 9, as quais
sao influenciadas pela quantidade e distribuicdo desse elemento na microestrutura,
também seja alterada, sendo ambas prejudiciais as propriedades mecanicas do
IN62524. E possivel afirmar que a fase Laves no material em que o TT de
envelhecimento foi realizado diretamente a partir da condigcdo CF, caracterizado por
MEV, resultou em uma maior fragilizagdo em comparagao a condigdo S+E'2.

Em relagdo ao %A, os maiores valores foram atingidos pelo material em que o
TT de solubilizagao foi realizado, tanto as condi¢gdes S quanto S+E, o que se deve ao
fato da microestrutura predominantemente recristalizada em ambos os casos'%41%6_ A
condicao do material submetida apenas ao TT de solubilizagdo apresentou a menor
diferengca dos valores obtidos dessa propriedade entre as duas temperaturas de
ensaio, sendo que em TC apresentaram valor similar ao que foi obtido pela condicao
do material S+E, que por sua vez apresentou o maior %A entre todas as amostras
ensaiadas em TA, apesar de ter sido caracterizada por MEV a presencga de carbetos
nas regides de contorno de gréo para essa condi¢ao e sua presenga na microestrutura

estar associada a fragilizagdo do material'%4.
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Kreitcberg et al.”! obtiveram valores de LE, LRT e A% para CPs de IN625
impressos horizontalmente de 670MPa, 890MPa e 28% respectivamente, e na
realizacdo de uma solubilizacdo com recristalizagdo dos gréaos, os valores passaram
a ser de 400MPa, 800MPa e 48%. Wong et al.'®® obtiveram respectivamente valores
de LE, LRT e %A de 585MPa, 864MPa e 58,6% para o material no estado CF, em
que, ao realizar um TT de solubilizagdo, houve um decréscimo no LE e LRT e um
acréscimo no %A. Apesar dos valores de %A apresentados pelos CPs no presente
trabalho n&o ser coerente com o reportado no trabalho de ambos os autores’"-185, os
valores das propriedades de LE e LRT s&do condizentes com o do material nas
condicdes CF e S.

Ferraresi et al.'®3 avaliaram as propriedades mecanicas de um IN625 fabricado
por PBF-LB/M, obtendo respectivamente valores de LE, LRT e %A para a condi¢cao
do material CF de 554MPa, 839MPa e 45,3%, para a condigdo envelhecida
diretamente de 711MPa, 955MPa e 36,5%, para a condigao solubilizada de 339MPa,
800MPa e 61,3%, e para a condi¢ao solubilizada com posterior envelhecimento de
578MPa, 866MPa e 47,2%. Os resultados obtidos pelos autores apresentaram a
mesma tendéncia que os do presente trabalho, exceto pelo de %A.

Marchese et al.'>* obtiveram valores de LE e LRT de 783MPa e 1041MPa
respectivamente para a amostra ensaiada no estado CF, de 1012MPa e 1222MPa na
realizacdo de um envelhecimento direto de 700 °C por 24 horas, de 396MPa e
883MPa na solubilizagdo a 1150 °C por 2h valores, e de 722MPa e 1116MPa para a
condicdo do material submetida a uma solubilizacdo com posterior envelhecimento
nas mesmas condicdes que as citadas para os TT isoladamente. Os valores
referentes as propriedades mecanicas do material S+E aproximaram-se ao do estado
CF, o qual refletiu-se também em um %A similar, sendo esses de 35% e 33%
respectivamente para cada condicdo, enquanto a condigdo S apresentou os menores
valores das propriedades mecanicas, porém o maior %A, sendo esse de 55%, e o
menor valor dessa propriedade foi obtido para a condicado E, sendo de 23%.

Os resultados obtidos por Marchese et al.’® estao dispostos na Figura 66 na
forma de um grafico tensao x deformacao, evidenciando que se distinguem trés
grupos com relagao as propriedades mecénicas de um IN625 fabricado por PBF-LB/M
e submetido a TT similares ao do presente trabalho, sendo um primeiro grupo
pertencente ao do material na condigdo E, um segundo ao da condigdo S, e um

terceiro que abrange o material nas condicbes CF e S+E.
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Figura 66 — Resultados obtidos por Marchese et al.'5* em ensaio de tragdo de IN625 nos estados como-
fabricado por PBF-LB/M e submetido a tratamentos térmicos similares ao do presente trabalho.
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No caso do presente trabalho, a realizacdo do TT de envelhecimento teve
minimo efeito no aumento das propriedades mecanicas de LE e LRT do material
quando comparado as condigdes E com CF e S+E com S. Ainda, esse TT prejudicou
0 %A do material em relagdo a CF, porém, no caso da condigdo S+E, em que o TT de
solubilizacdo foi realizado anteriormente, essa propriedade nao foi afetada,
apresentando respectivamente em TA e TC um alongamento de 14,6%, o maior entre
todas as condi¢cbes do material ensaiadas, e de 9,8%, equiparavel ao do material em
que apenas o TT de solubilizagao foi realizado.

Na caracterizagao por EDS e FRX do material na condicdo CF, a presenca de
titdnio n&o foi identificada. Esse elemento € o principal responsavel pela formacao de
precipitados y” na microestrutura do material. Dessa forma, o TT de envelhecimento
nao proporcionou um ganho tao significativo das propriedades mecanicas das
amostras E e S+E comparado ao material CF e S respectivamente, provavelmente
porque a auséncia desse elemento na composi¢cdo quimica do material CF impediu a
precipitagdo dessa fase?324,

De maneira geral, todas as condigdes do material ensaiadas em TC
apresentaram incremento nas propriedades LE e LRT em comparacdo as mesmas
condicdes ensaiadas em TA. O incremento percentual nas propriedades mecanicas
do IN625 nas condicbes CF, E, S e S+E ensaiadas em TC em relagdo aquelas
ensaiadas em TA esta demonstrado na Figura 67.
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Figura 67 — Incremento das propriedades mecanicas no ensaio de tragdo em TC comparado a TA.
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Fonte: o autor.

Em relagdo a propriedade de LRT, apesar das diferengas nos incrementos
porcentuais exibidos em TC em cada uma das condicbes do material, os valores
absolutos ficaram equiparaveis entre todas as condicoes.

Destacam-se as condi¢cdes E, que apresentou o maior valor de LRT, sendo
esse de 1055 MPa com um aumento de 27% em relagcao ao valor obtido no ensaio em
TA, e a condi¢cao S, que apesar do menor valor apresentado, de 1005 MPa, teve o
maior incremento porcentual entre todas as condi¢des do material, sendo esse de
46%, que também foi o maior para o LE, de 54%. A condigao S+E, quando comparada
a S, apresentou um aumento menos expressivo no LRT, uma vez que seus valores
em TA foram préximos aos observados para CF e E, igualando-se a esse ultimo citado
ao apresentar um aumento de 27% dessa propriedade. O incremento de 46% no LE
foi equiparavel ao da condicdo S, sendo que valores similares dessa propriedade
foram observados em ambas. A condigdo CF exibiu incremento similar a condi¢ao E
de ambas as propriedades, sendo que o aumento do LRT da condicdo E foi 6%
superior ao da CF, cujo incremento foi de 21%, o menor entre todas as condigdes.

Em todo caso, o incremento nas propriedades mecanicas de LE e LRT do IN625
em sua condicdo CF por PBF-LB/M e submetido aos TT de E, S, e S+E quando
ensaiado em TC esta associado com a diminuicao da mobilidade das discordancias e
no aumento da TCC para o inicio da deformagéo plastica do material?'.

Ressalta-se que nenhuma das condigdes do material apresentou aumento no
%A quando ensaiadas em TC, opondo-se ao resultado reportado por outros
autores’00-102. Nesse sentido, as superficies de fratura dos CPs ensaiados serdo
analisadas na se¢ao a seguir para obter-se tanto a compreenséo dessa causa como
da variacao observada no %A das duplicatas de cada condicdo do material.
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5.4  Analise das curvas de encruamento

As curvas de encruamento sobrepostas a de tensdo x deformagdo do material
CF #02 TA/TC estao dispostas respectivamente nas Figuras 68(a) e (b). Ressalta-se
que as curvas sao representativas dos mesmos CPs em que foram realizadas as
analises de EBSD, possibilitando a correlagéo entre os regimes de encruamento e a
microestrutura do material deformado.

Figura 68 - Analise da curva da taxa de encruamento e de tensédo X deformacao do IN625 no estado
como fabricado por PBF-LB/M ensaiado em temperatura ambiente (a) e criogénica (b).
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As curvas da taxa de encruamento do IN625 CF por PBF-LB/M e ensaiado em
TA e TC apresentaram um comportamento dividido em trés regimes'66:167,168

No primeiro regime, o material € sujeito ao inicio da deformagéo plastica. O
encruamento ocorre de maneira rapida a uma taxa decrescente, e perdura apenas
para baixos valores de deformagao. No caso de metais policristalinos, que nao exibem
os estagios | e Il de encruamento dos monocristais, a transicdo elasto-plastica nas
curvas de encruamento é marcada pela saturagao das discordancias, provavelmente
assumindo uma distribuicdo planar no IN625, e a interagdo entre elas da origem a
formacdo de barreiras de Lomer-Cottrell, uma vez que multiplos sistemas de
deslizamento passam a ser ativos desde o inicio da deformagao do material'66.167.168

A transi¢cédo para o segundo regime € caracterizada por uma inflexdo na curva
de encruamento, e os valores passam a ser constantes e decrescentes, uma vez que
a mobilidade das discordancias, que outrora era restringida devido a interagdo entre
elas, € restaurada. Isso ocorre através de escorregamento com desvio em metais com
estrutura cristalina CFC. Esse regime coincide com estagio Ill de encruamento de
monocristais'66.167.168

No terceiro regime, o material aproximasse da fratura, com uma nova inflexao
na curva de encruamento em que os valores decrescem até o limite final66.167.168

As caracteristicas de cada um dos regimes observados nas curvas de
encruamento do material na condicdo CF por PBF-LB/M ensaiado em TA em TC
respectivamente nas Figuras 68(a, b) sdo comparadas.

No material ensaiado em TA, o primeiro regime perdura até 2% de deformacao
e é aproximadamente quando as curvas da Taxa de Encruamento e da Tensao de
Engenharia se transpéem, marcando o inicio do empescogamento do CP e do
segundo regime, que se estende até aproximadamente 7% de deformacéao.

No material ensaiado em TC, a intersec¢do entre as curvas da Taxa de
Encruamento e de Tensdo de Engenharia ocorre em aproximadamente 1,4% e a
mudancga do primeiro para o segundo regime em 1,6%. Isso indica que o material ndo
atingiu toda a sua capacidade de encruar antes que houvesse o inicio do
empescogamento do CP, marcando, nesse caso, a abertura precoce da trinca. Isso
reforga a teoria de que o ensaio realizado nessa temperatura atenuou a caracteristica
quasi-fragil do material, uma vez que foi apés a tensdo aplicada comegar a se
concentrar em uma regido do CP que se deu a transigéo para o regime da deformagéao

plastica, ao contrario do que é comumente observado para ligas com estrutura CFC
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ensaiadas em baixas temperaturas, em que o empescogamento € postergado. Apesar
disso, uma taxa de encruamento maior foi observada no primeiro e segundo regimes,
ressaltando que a reducao de temperatura eleva os valores da TCC, assim como afeta
a mobilidade das discordancias. Nesse sentido, as barreiras de Lomer-Cottrell, que
sao configuragdes de discordancias imoéveis, podem se tornar mais efetivas em razéo
da diminuicdo da temperatura, assim como o escorregamento por desvio das
discordancias ser dificultado no segundo regime, em vista desse ser caracterizado
pela ocorréncia de fendmenos que sdo termicamente ativados'6°.

As variagdes na taxa de encruamento observadas ao longo do segundo regime
para o material ensaiado em TC podem estar associadas com a formacgao das maclas
de deformacéo, a qual é favorecida por uma taxa de encruamento elevada no primeiro
regime®. Ainda, considerando que esse regime é caracterizado pela obstrugédo das
discordancias as barreiras ao seu movimento, a formacao das maclas de deformacéao
€ justificavel em graos com orientagao desfavoravel a sua ocorréncia, agindo como
mecanismo de alivio de tensdes internas no material, o qual ira competir nesse sentido
com o movimento por escorregamento com desvio das discordancias.

Durante a deformacao plastica de ligas metalicas, a maior parte da energia
aplicada é dissipada como calor, sendo apenas uma fragao responsavel pelo aumento
da densidade de discordancias. Esse calor gerado pode promover o amolecimento do
material por aniquilagdo parcial dos defeitos acumulados em niveis elevados de
deformagdo. No entanto, no presente estudo, o amolecimento observado ocorreu
predominantemente pelo acumulo de defeitos de porosidade, marcando a transi¢gao
para o terceiro regime das curvas de encruamento. Para o material na condicdo CF
ensaiado em TA, essa transigdo ocorreu de forma mais gradual do que no material
ensaiado em TC, indicando que a trinca propagou mais rapidamente em baixas
temperaturas, o que reduziu a duragao do segundo regime de encruamento, e como
consequéncia, observou-se uma menor incidéncia de maclas de deformacgao.

As curvas da taxa de encruamento para o IN625 ensaiado por tragdo em TA e
TC na condicdo CF por PBF-LB/M e submetido aos TT de E, S, e S+E estao
apresentadas na Figura 69, e no Quadro 13 os respectivos coeficientes de

encruamento.
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Figura 69 - Curvas relativas a taxa de encruamento para IN625 ensaiado por tragdo em TA e TC no
estado CF por PBF-LB/M (a) e submetido aos TT de E (b), S (c), e S+E (d).
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Quadro 13 - Coeficiente de encruamento para cada um dos CPs de IN625 em suas condi¢des CF por
PBF-LB/M e submetido aos TT de E, S e S+E ensaiados em TA e TC.

Temperatura de ensaio 25°C
Condicao do material CF E S S+E
Corpo de prova #1 #2 #1 #2 #1 #2 #1 #2
n 0,171 | 0,178 | 0,138 | 0,145 | 0,187 | 0,217 | 0,247 | 0,231
Temperatura de ensaio -196 °C
Condi¢ao do material CF E S S+E
Corpo de prova #1 #2 #1 #2 #1 #2 #1 #2
n 0,138 | 0,151 | 0,135 | 0,137 | 0,208 | 0,219 | 0,217 | 0,221

Fonte: o autor.

Ao comparar as curvas de encruamento do material na condigdo CF e E na

Figura 69(a) e (b) respectivamente, € possivel observar que, no primeiro regime, a

taxa de encruamento da condicdo CF ensaiado em TC aproximasse ao da condigao

E ensaiada em TA, sendo que o material submetido a esse TT foi 0 que apresentou

0Ss maiores valores iniciais para a taxa de encruamento dentre todas as condi¢des.

Nesse caso, o TT de envelhecimento promove a precipitacdo de particulas de

segunda fase, e que para o presente trabalho, foi caracterizado principalmente por
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carbetos. Tais particulas nucleiam-se preferencialmente em discordancias pré-
existentes no material da sua condigdo CF por PBF-LB/M ou em subestruturas
dendriticas. Essa precipitagdo reforga a matriz por meio do impedimento do
movimento de discordancias, favorecendo um aumento da taxa de encruamento no
primeiro regime das curvas, e pode elevar a TCC para o deslizamento em sistemas
secundarios, tornando energeticamente mais favoravel a ativagdo de mecanismos
alternativos, como a maclagdo mecanica. Dessa forma, a formacdo de maclas de
deformacdo no material em sua condicdo E estariam associadas as variagdes
observadas ao longo do segundo regime nas curvas da taxa de encruamento, embora
esse comportamento tenha sido observado com menor intensidade em comparagao
com a condigdo CF, e seriam favorecidas pela presencga de particulas de segunda
fase na microestrutura do material, que elevaram as taxas de encruamento no primeiro
regime das curvas.

A transicao para o segundo regime das curvas se da aproximadamente em um
mesmo nivel de deformacdo nas duas temperaturas em que o material tanto na
condigdo CF quanto E foi ensaiado. Isso ressalta que o inicio da abertura da trica
ocorreu precocemente quando o ensaio se deu em TC. Em todo caso, o segundo
regime € marcado por maiores valores na taxa de encruamento nos ensaios ocorridos
na menor temperatura. A transicdo para o terceiro regime foi causada pelo
amolecimento devido ao acumulo de defeitos nos CPs.

Ao comparar as curvas de encruamento do material na condicdo S e S+E na
Figura 69(c) e (d) respectivamente, observa-se que as taxas de encruamento no
primeiro regime sdo semelhantes em ambas as temperaturas, sendo que em TC inicia-
se para niveis maiores de deformacao, ressaltando que a eliminacao da anisotropia
pelo TT de solubilizagcdo restitui o comportamento previsto para materiais com
estrutura cristalina CFC ensaiados em baixas temperaturas, postergando o
empescogamento dos CPs.

O TT de solubilizagao teve por finalidade dissolver as particulas precipitadas
durante o processo de PBF-LB/M, homogeneizar a composi¢ao quimica do material e
promover a recristalizacdo da matriz, o que leva a significativa reducao na densidade
de discordancias geometricamente necessarias geradas pelos ciclos térmicos. Com a
diminuicdo das tensdes internas e das discordancias que agem como barreiras ao
movimento de outras, supde-se que a deformacao plastica passe a ser controlada

majoritariamente pelo deslizamento em sistemas primarios, especialmente em graos
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com orientagdo <111>, devido a auséncia das condigbes necessarias para a
nucleacdo de maclas de deformagdo. De qualquer forma, ainda assim foram
observadas variagbes ao longo do segundo regime das curvas da taxa de
encruamento do material na condicdo S, sendo mais predominantes para a
temperatura de ensaio criogénica. Nesse caso, a recristalizagdo incompleta do
material pode ter propiciado a permanéncia de gréos favoraveis ao acumulo de
tensdes internas responsaveis pela formacao de maclas de deformacéo.

A combinacdo dos TT de solubilizagdo com posterior envelhecimento visou
combinar os beneficios da recristalizagdo com o reforco mecanico por precipitagao,
os quais foram caracterizados no presente trabalho como sendo majoritariamente de
carbetos. Entretanto, a auséncia de tensbes internas residuais elevadas e de
subestruturas dendriticas remanescentes do material na condigcdo CF por PBF-LB/M
limita a ocorréncia de maclacdo mecanica como mecanismo alternativo de
deformagao plastica. Para o material na condigdo S+E, observou-se variagdes menos
intensas ao longo do segundo regime das curvas da taxa de encruamento no ensaio
em ambas as temperaturas, indicando que a realizagcdo combinada dos dois TT
desfavoreceu a ocorréncia da maclagdo mecanica, embora, assim como no material
na condi¢ao S, a existéncia de regides nao recristalizadas podem ter sido favoraveis
a ocorréncia desse mecanismo de deformagao em graos especificos.

O segundo regime das curvas de encruamento também apresentou taxas mais
elevadas nos ensaios em TC para as condi¢cdes do material S e S+E. A presenca de
defeitos nos CPs denota o amolecimento do material no terceiro regime.

Os valores de coeficiente de encruamento apresentaram-se diretamente
proporcionais ao alongamento total dos CPs apds o ensaio de tragdo para todas as
condigdes do material, sendo que, de modo geral, foram menores para os que foram
ensaiados em TC. Nesse caso, menores valores de n estdo associados com uma
maior taxa de encruamento no primeiro regime da curva, enquanto valores maiores
estdo associados com uma maior predominancia do segundo regime'>118,

O material na condicdo CF ensaiado em TA apresentou menores valores de n
comparativamente as condi¢des solubilizadas (S e S+E), enquanto em TC, esses
valores se equipararam aos obtidos para o material envelhecido (E) em ambas as
temperaturas. A condicdo S exibiu valores consistentes de n e %A no ensaio em
ambas as temperaturas, exceto pela amostra #01 ensaiada em TA, que se mostrou

discrepante nos valores das duas propriedades. A condicdo S+E apresentou os
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maiores valores de n e %A dentre todas as condi¢gdes do material, assemelhando-se
aos reportados a condigdo S no ensaio em TC.

Alguns autores discutem a possibilidade do mecanismo de formagéo de maclas
de deformacgao para o IN625 a partir de analises da curva de encruamento.

Behjati e Asgari'’® e Hamdi e Asgari'’" avaliaram que a curva de encruamento
do IN625 ensaiado por compressao € composta de quatro regimes, em que nenhum
deles é creditado a formacgao de maclas de deformacéo durante a deformagao plastica
do material, mas sim pela atuagdo de barreiras de Lomer-Cottrell. Li et al.'"2 também
afirmam que o encruamento causado no segundo regime se deve a formacgao de
barreiras de Lomer-Cottrell, nesse caso envolvendo a deformagao por tragao uniaxial
de um IN625 fabricado por DED. Os autores realgcam que, devido a rota de fabricagao
por MA induzir a formacg¢ao de discordancias nos ciclos de aquecimento durante a
impressao do material, a formacéao de barreiras de Lomer-Cottrell no segundo regime
do grafico da taxa de encruamento € intensificada. No trabalho dos autores, o grafico
da taxa de encruamento obtida compreende trés regimes, similar ao obtido no
presente trabalho. Chalapathi et al.'®" evidenciaram que a curva de encruamento para
o IN625 fabricado por extrusdo a quente e ensaiado em temperatura ambiente e
criogénica nao apresenta mudancas significativas em termos de niumeros de regimes,
sendo compostos por trés regides para ambas as temperaturas. A taxa de
encruamento do material ensaiado em TC foi maior que a em TA, assim como o que
foi observado no presente trabalho. Os autores sugerem que esse comportamento
esta atrelado a formagdo de maclas de deformagdo como mecanismos de
encruamento adotado pelo material quando ensaiado em temperaturas mais baixas

que a ambiente, onde a caracterizagao das maclas foi realizada por EBSD.
5.5 Fractografias

A anadlise da superficie de fratura dos CPs de IN625 nas suas condigbes CF
por PBF-LB/M e submetido aos TT de E, S, e S+E foi realizada em MEV, e estao

dispostas respectivamente na Figura 70 e 71 as do ensaio em TA e TC.
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Figura 70 — Fractografias em MEV dos CPs ensaiados em TA de IN625 nas condi¢cdes CF por PBF-
LB/M e submetido aos TT de E, S, e S+E.

CF TA %2

Fonte: o autor.
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Figura 71 — Fractografias em MEV dos CPs ensaiados em TC de IN625 nas condigdes CF por PBF-
LB/M e submetido aos TT de E, S, e S+E.

CF TC #2

Fonte: o autor.

Nas fractografias das Figuras 70 e 71, é possivel observar que os CPs
ensaiados em ambas as temperaturas apresentaram em maior ou menor grau
porosidade do tipo lack of fusion apds a fabricacao, evidenciado pelos vazios contidos
de particulas sinterizadas, e em menor evidéncia, porém, também pode ser observada
porosidade do tipo keyhole. A presenga dos diferentes tipos de porosidade nos CPs
de tracao, sua morfologia e tamanho foram os principais responsaveis pela dispersao
dos resultados de %A entre as duplicatas.

Apesar da presenca de porosidade nos CPs ensaiados, a fratura foi causada
predominantemente por uma deformacéao ductil, caracterizada por microcavidades na

superficie de fratura™.
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A medida da area final da secao util foi realizada em fractografias como nas

das Figuras 70 e 71, e os resultados estdo apresentados na Figura 72.

Figura 72 — Porcentagem da reducao de area da seg¢édo util dos CPs tracionados em TA e TC de IN625
nas condi¢gdes CF por PBF-LB/M e submetido aos TT de E, S, e S+E.
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Fonte: o autor.
Fractografias referentes aos tipos de porosidade identificadas estédo
demonstradas respectivamente nas Figuras 73 e 74 para o de keyhole e lack of fusion.
Figura 73 — Defeitos de keyhole observados nos CPs de IN625 em diferentes condigbes ensaiados por

tracdoem TA e TC.
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Fonte: o autor.



Figura 74 — Defeitos de lack of fusion observados nos CPs de IN625 em diferentes condigbes ensaiados
TAeTC.
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Fonte: o autor.
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Estruturas de suporte foram projetadas sob a sec¢ao util dos CPs que seriam
ensaiados por tragcdo com o intuito de conferir melhores condigdes de estabilidade
durante a impressao e evitar que ocorresse uma possivel degradacéo fisica dessa
regido, o que impossibilitaria as propriedades mecanicas do material de serem
estimadas®®. Ressalta-se que o equipamento utilizado no presente trabalho para a
impressao por PBF-LB/M possui limitagcbes quanto a liberdade com que essas
estruturas podem ser projetas, o que, dessa forma, restringiu a possibilidade das
diferentes geometrias que essas poderiam adotar. De modo geral, sdo utilizadas no
processo de PBF-LB/M estruturas de suporte com formato de alfinetes, celulares ou
de paredes finas, sendo esse ultimo o0 que mais se assemelha as que foram projetadas
para o presente trabalho, que tiveram sua espessura delimitada pelo equipamento
quanto a distancia de varredura empregado.

Algumas hipoéteses sao levantas no que diz respeito a influéncia da presenca
das estruturas de suporte que justificam os dois tipos de porosidade observados nos
CPs tracionados para cada uma.

Uma primeira hipotese € que a formacéo de keyhole tenha sido causada devido
a diferenca na capacidade de dissipacdo do calor existente entre o material
particulado e a regidao solidificada. As variagdbes de temperatura local e
consequentemente nas dindmicas de solidificacdo das pogas de fusao podem resultar
no aprisionamento de gas durante a impressao do material, o que também justifica a
diferenga entre o tamanho do keyhole observado nas etapas desse trabalho e na que
as amostras foram impressas com variagdo nos parametros de processo, em que
essas nao continham estruturas de suporte e estavam fixadas diretamente na
plataforma de fabricagdo3%173,

Outra hipétese é levantada para a formacgéao do keyhole devido as propriedades
da matéria-prima e que tiveram contribuicdo das estruturas de suporte. Quanto as
caracteristicas morfologicas, o po utilizado ndo apresentava desde o inicio as mais
ideais para fabricagdo por PBF-LB/M, e considerando que na fabricagcao dos CPs de
tracdo ocorreu sua segunda utilizagao, o pé metalico pode ter se tornado ainda menos
favoravel para o processo. As caracteristicas morfoloégicas do pd podem ter sido
responsaveis por impedir a correta deposi¢céo do leito, causando o aprisionamento de
gas quando espacos vazios sao deixados em regides com uma predominancia de
particulas maiores depositadas, o que, nesse caso, pode ter se atenuado nas regides

onde as estruturas de suporte estavam presentes®.
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Outras possibilidades sao levantadas para a formagao de keyhole influenciada
somente pelas caracteristicas do p6é metalico. O aprisionamento do gas no material
impresso pode ter sido causado pela presenga de particulas contaminadas por 6xidos
em sua superficie, essa nao tendo sido relatada nas caracterizagdes que a
envolveram, ou em regides que a fluidez do pé tenha sido prejudicada pela presenca
ou de satélites ou pelas que possuiam morfologia irregular3®.

A deposicao incorreta de uma nova camada de p6é em relacédo a anterior € um
fator mais severo quando resulta na formacao de lack of fusion. Entre os diferentes
modos em que isso pode ocorrer, alguns podem ser atribuidos as estruturas de
suporte. Um deles € que, assim como para o keyhole, a variagao térmica local &
atuante no sentido que é causado o empenamento do material durante a impresséo,
0 que por consequéncia ira bloquear a deposi¢cao do pé em determinadas regides.
Isso faz com que seja alterado localmente a espessura da camada de tal forma que a
energia imposta no processo se torna insuficiente para que haja a sobreposi¢cao das
pocas de fusdo nas camadas anteriores, ou que haja uma interagdo do sistema de
deposig¢ao do p6 com as regides solidificadas com uma espessura de camada superior
ao que foi determinado como parédmetro, e em danificando o componente do
equipamento, sua correta atuagao é comprometidas3s173,

Em relagdo ao sistema de deposi¢ao do pd, o que é utilizado no equipamento
que se deu a impressdo do material no presente trabalho pode ter influenciado na
geragao do lack of fusion. O OmniSint-160 utiliza um raspador, o0 que € usual entre os
métodos de deposicado de pé no PBF-LB/M, entretanto, ndo proporciona uma fluidez
do p6 durante sua deposi¢ao tanto quanto o sistema que utiliza um rolo. Ainda, em
sendo fabricado de um material polimérico, os meios pelo qual se da sua interacéo
com as particulas de po € alterada em relagao a quando é fabricado por um material
metalico, influenciando na forma como é depositado o leito de po'74.

De acordo com Mulhi et al.'’%, o posicionamento das amostras na plataforma
de fabricacéo pode influenciar na presenca de defeitos, onde esse ira depender tanto
em relagdo ao raspador quando ao fluxo de gas, o qual ndo se faz presente no
equipamento utilizado, tendo sido sua relevancia quanto a prevencgao da formacao de
porosidade lack of fusion discutida anteriormente. Dessa forma, o mapeamento da
posicdo na plataforma de fabricagdo de cada objeto a ser impresso é de suma
importancia para identificar as regibes em que a formagao de porosidade foi mais

propensa, o que nao pode ser realizado no presente trabalho.
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Nos trabalhos de Scime et al.'76.177  foi reportado o efeito de uma ma deposigdo
do leito de p6 em uma camada especifica durante a fabricagdo de trocadores de calor
por PBF-LB/M. Essa falha foi atribuida ao distribuidor de p6é do equipamento, um
raspador, e a ma deposi¢ao do leito resultou em diversos defeitos na peca que os
autores classificaram como: distribuicdo incompleta do material (incomplete
spreading); interagao fisica entre o raspador e a pega (recoater hopping); arraste de
particulas pelo raspador, com consequente dano ao componente (recoater damage);
e empenamento da pecga devido a tensdes térmicas residuais (super-elevation). Em
todas essas situagdes, a ma distribuicdo do p6 compromete a integridade da peca
fabricada (part damage) e pode gerar anomalias durante a impressao
(debris)31:176.177.178,

Na Figura 75(a) e (b) estao dispostas respectivamente uma imagem da camada
afetada na plataforma de fabricagédo nos estudos de Scime et al.'’6.177 evidenciando
os efeitos diretos causados da interagao entre o raspador e a matéria-prima € uma
imagem de MEV de dois cilindros impressos na mesma plataforma de fabricagdo dos
CPs para ensaio de tragcao no presente trabalho.

Figura 75 — (a) Defeitos causados na plataforma de fabricagéo devido a uma ma deposicéo do leito de

po observados no estudo de Scime et al. e (b) imagem de MEV evidenciando a ocorréncia de anomalias
na impress&o de cilindros de IN625 na segunda plataforma de fabricagéo do presente trabalho.
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Fonte: (176), o autor.

y

Correlacionando as anomalias de impressado reportadas nos trabalhos de
Scime et al.'’%177 com o que foi observado no presente trabalho, pode-se afirmar que
a impressado da segunda plataforma de fabricacédo foi afetada principalmente pela
interacao entre o raspador e as pecgas sendo fabricadas (recoater hopping), ou pelo
arraste de particulas por ele (recoater streaking). Em todo caso, a presenga de

porosidade foi causada de maneira estocastica.



117

E possivel encontrar na literatura sugestdes de como evitar a formac&o de lack
of fusion caso essa tenha sido formada pela incorreta selecdo de parametros do
processo. Nesse sentido, uma primeira abordagem seria reduzir o espagamento de
varredura ou a espessura de camada, a depender do tamanho de particula da matéria
prima utilizado, e em um segundo momento, reduzir a velocidade de escaneamento
e/ou aumentar a poténcia do laser'79.180,

No que diz respeito ao %A dos CPs e consequentemente a reducio de area da
secao util, é possivel afirmar que tenham sido afetadas negativamente principalmente
devido a presencga da porosidade lack of fusion, uma vez que essas, em possuindo
uma morfologia irregular, estdo sujeitas a concentrarem tensées ao seu redor com
muito mais intensidade que a porosidade keyhole3%181,

A influéncia do nivel de porosidade nas propriedades mecanicas de tracédo de
um IN625 fabricado por PBF-LB/M foi avaliada no trabalho de Poulin et al.'®2. Foi
constatado que a presenca de porosidade exerce um efeito deletério principalmente
nas propriedades de %A e deformacao total quando presentes no material impresso.
Para o material que apresentou porosidade de até 2,7%, houve uma redugdo de
16,5% no %A comparativamente ao impresso com menor porosidade (33,4%), sendo
que os valores das propriedades de LE e LRT (672 MPa e 909MPa) mantiveram-se
equiparaveis as do material com elevada densificacao (689 MPa e 1035 MPa),
havendo uma maior diferenga para o LRT. O autor afirma que, devido ao refino de
grao causado nas regides de lack of fusion e diminuigdo da textura no geral, as
propriedades de LE e LRT sao equiparaveis as de materiais fabricados com pouca
porosidade. Essa afirmagao corrobora com os resultados obtidos no presente
trabalho, e realga que, o fato do material na condicdo S+E ter exibido um menor
numero de porosidade lack of fusion, 0 %A dessas acabou sendo superior a das outras
condi¢cdes do material ensaiadas em TA.

Poulin et al.’® também avaliaram a influéncia da direcdo de fabricagédo das
amostras, e concluiu que para os CPs impressos a 90° em relacdo a plataforma de
fabricacao, o nivel de porosidade foi responsavel por reduzir o LRT de 934MPa para
749MPa no material com 2,7% de porosidade. Ainda, a redugcédo no %A foi maior que
para os CPs fabricados a 0° sendo essa de 41,7%. Nesse caso, a presenca de
porosidade principalmente do tipo /lack of fusion € um causador de anisotropia no

material com relagéo a diregao de impressao.
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No trabalho de Choo et al.'® foi estudada a deformagdo por micrografia
computadorizada in situ com difragao de raios x sincrotron de CPs de um ago 316L
fabricado por PBF-LB/M com diferentes niveis de porosidade lack of fusion. Foi
observado que o mecanismo de fratura depende da dire¢do em que a porosidade se
encontra em relagcdo a diregdo de aplicagdo do esforgco mecanico, e isso € fungao
direta da direcdo de impressdo dos CPs Estando os defeitos de lack of fusion
alinhados paralelamente a direcdo de aplicagdo de carga, estes ndo coalescem
durante a deformacéo, o que seria responsavel por uma fratura fragil, mas sim sofrem
um alongamento ductil na dire¢éo da solicitagdo mecanica, sendo que a propagagao
da trinca pode ser iniciada por uma porosidade na superficie. Para essa configuracgéao,
a impressdo das amostras € de 0° em relacdo a plataforma de fabricacdo. Esse
modelo descrito esta apresentado na Figura 76, onde a porosidade lack of fusion
interna pode ser visualizada nas regides em vermelho e na superficie em verde.

Figura 76 — Deformagcdo de um material fabricado por PBF-LB/M a 0° em relagdo a plataforma de
fabricacdo com porosidade /ack of fusion e ensaiado perpendicularmente a direcéo de fabricagéo.
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Os CPs que apresentaram um menor grau de porosidade lack of fusion foram
os da condicdo S+E, onde identifica-se na fratura uma quantidade maior de
porosidade do tipo keyhole, corroborando com os resultados de %A apresentados por
estes, sendo de 14,6% em TA e 9,8% em TC, que foram os maiores entre todas as
condi¢des do material do presente trabalho em ambas as temperaturas. E possivel
observar na Figura 71 que o CP S TC #2 também apresentou uma prevaléncia de
porosidade do tipo keyhole, entretanto, os valores de %A foram iguais em ambas as
temperaturas. Nesse caso, apesar dos CPs S TC #2, S+E TA/TC terem apresentado
uma maioria de defeitos de keyhole em seu interior, ainda assim havia uma porosidade
do tipo lack of fusion em alguma extremidade do CP. Isso indica que foi a ocorréncia
de porosidade na superficie dos CPs responsavel por afetar negativamente o %A,
atuando como um iniciador a propagagao da trinca, e no interior do material atuou

como um caminho favoravel a sua propagacao’®.
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Faz-se necessario entdo uma correlacao crucial na determinacdo da natureza
do material em cada uma de suas condi¢des no presente trabalho, que se dara entre
a estrutura cristalina do material, a porosidade dos CPs, a temperatura de ensaio, a
propagacéo de trinca e os efeitos que essa tem sobre a deformagéo plastica.

Ao contrario dos materiais caracterizados como frageis, os que deformam
plasticamente apresentam uma ponta de trinca arredondada ao invés de se concentrar
em unico ponto, em que uma quantidade de deformacgao plastica ocorre ao seu redor
devido ao seu efeito concentrador de tensdo. O mecanismo de fratura que o material
ira apresentar depende da quantidade de deformacgao plastica exercida pela trinca, o
que depende da velocidade da sua propagacgao, da temperatura de ensaio e da
natureza do material’®'’. A deformacgdo plastica na ponta da trinca resulta na
separagao dos planos do material sem que haja necessariamente sua propagacao de
forma subita, onde a fratura do material ocorre somente quando essa separagao
atinge um valor critico'®.

O ensaio de impacto € um exemplo dos que envolvem a medida da energia
necessaria para propagacao de trinca. Nesse, um entalhe pré-existente no CP permite
com que a quantidade de deformacgao plastica comportada pelo material, propriedade
intitulada como tenacidade a fratura, seja avaliada considerando a existéncia de um
concentrador de tensdo. Material metalicos s&o conhecidos por serem tenazes, isto €,
resistentes a propagacéo da trinca, e podem absorver uma grande quantidade de
deformagéo plastica antes de fraturarem. Em se tratando da influéncia da temperatura,
a tendéncia é que os metais apresentem uma fragilizacdo conforme a sua reducgao.
Por exemplo, metais com estrutura CCC apresentam uma faixa de temperatura,
conhecida por transigdo ductil-fragil, em que deixam de deformar plasticamente e
passam a apresentar uma fratura com aspecto de clivagem, caracterizando-a como
fragil. E possivel determinar a faixa de temperatura ductil-fragil em uma série de
ensaios de impacto com variagdes na temperatura'®126,

Para o presente trabalho, tende-se a afirmar que ocorreu a fragilizagdo no
ensaio em TC para todas as condi¢cdes do material, uma vez que houve um acréscimo
nas propriedades de LE e LRT e uma reducgéo no %A, em que o primeiro fator se deve
a estrutura cristalina do material que, por ndo apresentar transicao ductil-fragil, a
reducdo da temperatura do ensaio diminui a mobilidade das discordancias e maiores
tensdes para deformar o material sdo exigidas, e o segundo esta relacionado com a

presenca de porosidade nos CPs.
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As condi¢cdes do material CF e E foram ensaiadas de tal forma que, sua
fabricagdo a 0° em relacdo a plataforma e o posicionamento no equipamento
propiciaram o modo | de a propagacéo da trinca, sendo perpendicular em relagdo a
diregédo de deformagdo’®’, conforme representado na Figura 77. Como foi observado
uma superficie de fratura ductil nas fractografias, isso indica que o fator para emissao
de discordancias (Kig), que caracteriza o comportamento plastico para o modo | de
propagacédo de trinca, foi menor que o fator indicativo para o mecanismo de
deformacgéo por clivagem (Kic)'®18. Esse comportamento esta intrinsicamente
relacionado com a estrutura cristalina do IN625, que apresenta matriz austenitica
CFC, e esta sujeita a acomodar uma maior quantidade de deformacao plastica devido
aos sistemas de deslizamento mais ativos. Para as condigbes do material que foram
submetidas ao TT de solubilizagéo, tanto S quanto S+E, a recristalizagdo dos graos
propiciou um comportamento mais ductil, desfazendo a anisotropia presente dos
graos colunares das condi¢des CF e E.

Figura 77 — Representacado da microestrutura do material nas condi¢cdes CF e E em relagdo a diregéo
de fabricacdo e de tracdo durante o ensaio.
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Fonte: Adaptado de (151).

Em todo caso, no ensaio realizado em TC, embora todas as condi¢gdes do
material tenham apresentado superficies de fratura com microcavidades, que
caracterizam que o fendmeno de deformacgao plastica teve ocorréncia, a porosidade
contribuiu para um comportamento com tendéncia quasi-fragil mais atenuado'®®. Essa
caracteristica é tipica de materiais que, assim como no caso do presente trabalho,
possuem defeitos no seu estado pré-deformado'®. Dessa forma, a reducdo do %A
em comparagao aos valores obtidos em TA se deve a uma propagacao mais rapida

da trinca nos ensaios em TC.
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Pode-se afirmar entdo que o decréscimo do %A no ensaio em TC foi
proporcional para cada condicdo do material. Sendo esse o caso, o TT de
solubilizagdo possui uma limitagdo no aumento da ductilidade do material em relagéo
a condicado CF associada a presenca de defeitos na superficie dos CPs, e que, devido
a isso, as condigdes S e S+E exibiram valor similar de %A quando ensaiadas em TC.

De modo a sintetizar as observagdes realizadas nessa segao do presente
trabalho, é apresentado na Figura 78 uma fractografia referente ao CP #2 do material

na condicéo E ensaiado em TC.

Figura 78 - Fractografia em MEV referente ao CP #2 do material na condicao E ensaiado em TC.

Fonte: o autor.

E possivel perceber na fractografia do CP#2 do material submetido ao TT de
envelhecimento diretamente a partir de sua condigdo CF e ensaiado em TC que esse,
assim como os CPs do material na condicdo S+E, apresentou um maior nivel de
porosidade keyhole em seu interior. Entretanto, isso nao foi suficiente para promover
um aumento significativo no %A em relagédo a sua duplicata, sendo apenas 0,7%
superior comparado aos 2,9% reportados para o CP#1. Isso ressalta que a presenca
da porosidade lack of fusion na superficie do CP, indicada pela seta vermelha na
Figura 78, € muito mais atuante como concentrador de tensdo em comparagao com
sua ocorréncia no interior do material. Ainda, a precipitagao de carbetos na realizagao
do TT mostrou-se mais eficaz no aumento nas propriedades mecanicas de LE e LRT,
em que esse apresentou os maiores valores em comparagdo a todas as outras

condicdes do material, sendo respectivamente de 934MPa e 1105MPa.
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Em relagdo a condicdo S+E, essa apresentou os maiores valores de %A em
relagdo as outras condigdes do material. Nesse sentido, a presenca de carbetos
precipitados nos contornos de grao nao afetou no %A dos CPs ensaiados em TA tanto
quanto afetou quando o TT de envelhecimento foi empregado no material em sua
condi¢gao CF. O motivo do porqué a condicdo do material S+E apresentou um maior
%A em relacdo a condi¢cdo S no ensaio em TA ainda ha de ser compreendido, uma
vez para essa condigdo, constituida de uma microestrutura mais homogénea com
menor quantidade de carbetos, uma maior ductilidade era esperada. Uma possivel
explicacdo se da devido a diferenca na quantidade da porosidade lack of fusion
presente na superficie dos CPs, que em tendo sido menor nos do material em sua

condicdo S+E, esses apreciaram uma maior quantidade de deformacéo plastica.

5.6 ANALISE DOS MECANISMOS DE DEFORMACAO

5.6.1 Analise por EBSD

As analises de EBSD objetivaram compreender os mecanismos envolvidos na
deformagao plastica a partir da microestrutura do material deformado. Todas foram
realizadas na secao de topo proxima a fratura dos CP #02 para as duas temperaturas
de ensaio do material na condigdo CF, utilizando um step size de 0,85um.

Na Figura 79 estdo apresentados os mapas de orientagao cristalografica do

material na condicdo CF ensaiado em TA e TC.

Fonte: o autor.
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Apontado pelas setas brancas nos mapas da Figura 79, observa-se a presencga
de duas cores distintas dentro de um mesmo grao, indicando que a rotagao desses foi
ocorrida durante a deformacéo plastica no ensaio de tracdo, e que esta associada
com a mudanga na direcdo do deslizamento das discordancias a favor do eixo
tensionado quando s&o ativados os sistemas de deslizamento secundarios''-12.15.79,
Para metais com estrutura cristalina CFC, a movimentagao das discordancias ocorre
nos planos de deslizamento primarios {111}, causando a rotagao dos graos na dire¢gao
[101], o que ocorre a favor da aresta correspondente as dire¢des [001]-[111]. Quando
a rotacao dos graos atinge essa aresta, outros sistemas de deslizamento passam a
ser ativos, fazendo com que a rotacado geral se dé na diregao [112] uma vez que
ambos o sistema primario e o conjugado passam a ser igualmente tensionados7:20:84,
Em todo caso, pode-se afirmar que no presente trabalho uma minoria dos graos
apresentou rotacdo nessa diregdo, uma vez que a deformagdo dos CPs foi
comprometida pela porosidade.

Nos graos indicados pelo retadngulo preto na Figura 79, foi observado a
presenca de subestruturas de deformacgao para o material ensaiado em ambas as
temperaturas. A fim de caracteriza-los em maiores detalhes, foram gerados para
esses graos mapas de orientagao cristalografica, de fator de Schmid e de contraste

de banda, os quais estao dispostos na Figuras 80.

Figura 80 — Mapas de Orientagao Cristalografica, Fator de Schmid e Contraste de Banda em graos
icos de IN625 na condlgaoCFor PBF LB/M ensalado por tra(;ao emTAeTC.

Fonte: o autor.



124

Observa-se no mapa de contraste de banda da Figura 80 que a deformacgao de
grao especificos originaram a formagcdo de maclas de deformagao, caracterizados
pela presenca de contornos 383878 como resultado dos mecanismos de
deformacédo exercidos pelo IN625 durante o ensaio de tracdo em ambas as
temperaturas. Nordstrom et al.'®” também reportou a formagao dessas subestruturas
para o mesmo material fabricado por extrusdo a quente e ensaiado em temperatura
ambiente e criogénica.

No caso do presente trabalho, a ocorréncia de maclas de deformagédo na
microestrutura deformada se deu em maior proporgéo para o material ensaiado em
TA do que em TC, provavelmente devido a menor deformacéao exibida pelos CPs na
menor temperatura. A nucleagdo dessas subestruturas ocorreu de maneira
heterogénea em contornos de grdo do material ensaiado em ambas as temperaturas,
o que é tido como uma regido favoravel a sua ocorréncia'8.189,

No material ensaiado em TA, o grdo em que foi caracterizado a formacgao de
maclas de deformagdo demarcado pelo numero [1] na Figura 80 apresentou
orientagdo na direcdo [112] e baixos valores de m,. A ocorréncia de maclas de
deformagdo nesse grao se deu provavelmente apds sua rotagdo no sentido da linha
de simetria [001]-[111], o que ativa outros sistemas de deslizamento além do primario
e é condigado para ocorréncia desse mecanismo de deformacgdo?. Essa sequéncia de
eventos sugere uma relagao direta entre o acumulo de tensdes internas decorrente
da interacdo entre os campos de tensdo de discordancias movimentando-se em
multiplos sistemas de deslizamento e a nucleagdo da maclacdo mecanica. A
orientagdo apresentada por esse grao em questao permite a ativagao simultanea de
diversos sistemas de deslizamento em materiais com estrutura cristalina CFC. Essa
caracteristica favorece uma elevada taxa de encruamento, resultante da maior
probabilidade de formacdo de barreiras de Lomer-Cottrell3+190.191  Dessa forma,
também ha uma competicdo maior entre os mecanismos de deformagao atuantes, e
a maclacao mecanica pode ocorrer caso necessite de uma tensido menor de ativagao
comparativamente a TCC para o movimento das discordancias'92193,

Ainda referente ao material ensaiado em TA, foi observado no gréao [2] no mapa
de orientagao cristalografica da Figura 80 a presenga de maclas de deformacao e
gradientes de cor mais dispersos que, porém, tenderam ao que foi observado no grao
[1]. Isso sugere que o grao [1] tenha induzido a maclagdo mecanica no grao [2], uma

vez que uma baixa desorientacao foi apresentada entre os dois.
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Assim, quando dois graos adjacentes apresentam igual tendéncia a deformar
pelo mesmo mecanismo, a transferéncia limitada de tensao entre eles pode causar
uma rotagédo que seja favoravel a ativagdo da maclagdo mecéanica em ambos. Dessa
forma, o impedimento da macla mecanica de transpor o contorno de grao resultou em
uma concentragdo de tensdes tal que favoreceu sua nucleagdo no grao que ainda
estava em processo de rotagdo’931%94,

No material ensaiado em TC, a ocorréncia de maclas de deformacao se deu
somente em um gréo na regido com orientacdo tendendo a direcdo da linha de
simetria [001] — [101] da projecao estereografica, e é desfavoravel a formagao dessas
subestruturas, como indicado pelos maiores valores de m, nos mapas de fator de
Schmid na Figura 80, e dessa forma estavam mais propensos a encruarem pelo
movimento de discordancias. Nesse caso, a diminuicdo temperatura do ensaio
favorece a maclacdo mecanica ao surtir dois efeitos, sendo um deles a redugao da
EDE do material, € 0 outro no aumento do valor da TCC para inicio da movimentacao
das discordancias. O mesmo fendmeno de formagao de maclas de deformagao em
grao com mesma orientacédo desfavoravel do material ensaiado em TC foi observado
por Gutierrez et al.’®, e os autores o associaram ao acumulo de tensbes e aos
gradientes de deformagao nos contornos dos grdos. Yang et al.’® também relataram
maclagdo mecanica em grados com essa orientacdao. Nesse caso, a maclagem
mecanica em graos que possuem essa orientagao pode ocorrer sem necessariamente
a ativagao do sistema de deslizamento conjugado®®.

Ainda, graos com orientagao cristalografica que tendem a diregédo <101> sao
menos propensos a barreiras de Lomer-Cottrell de serem formadas, pois a ativagao
dos sistemas de deslizamento secundarios ocorre primeiramente em graos que
possuem outras orientagdes cristalograficas mais favoraveis, tal como a <111>, que
apesar de apresentar menos sistemas de deslizamento que a <001>, sdo mais
favoraveis de a interagédo de discordancias deslizando em multiplos sistemas se fazer
presente. Em ndo ocorrendo a interacdo entre os defeitos em planos distintos, o
arranjo de discordancias iméveis nao é formado, e a recombinagao das discordancias
parciais em unitaria para assim permitir o movimento por escorregamento com desvio
pelos obstaculos ndo se faz necessaria. Nesse caso, a formagdo de maclas de
deformacgao pode ter ocorrido tanto como mecanismo de deformacgao alternativo ao
movimento das discordancias como no alivio das tensdes internas acumuladas

durante o encruamento do material ensaiado em TC.
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Como foi observado no material ensaiado em TA, a continuidade da orientagao
cristalografica entre graos adjacentes favoreceu a indugdo da maclagdo mecanica de
um para outro. Em contraste, no material ensaiado em TC, observou-se que, embora
0s graos que apresentaram maclagdo mecanica tivessem orientagdo tendendo a linha
de simetria [001] — [101], o grao adjacente exibiu coloragao predominantemente verde
nos mapas de orientagao cristalografica, com orientagdo tendendo a linha de simetria
[101] - [111]. Do ponto de vista cristalografico, o grdao com orientagao tendendo a linha
de simetria [001] — [101] pode corresponder as dire¢des [013] ou [023], e 0 que
apresentou tendéncia a orientagao a linha de simetria [101] — [111] pode corresponder
as diregdes [101] ou [122]. Ambos possuem dois sistemas de deslizamento que
podem ser ativados, entretanto, para o primeiro caso constituem-se de dois planos e
uma diregdo em cada, enquanto para o segundo caso os dois sistemas compartilham
0 mesmo plano com orientagdes de deslizamento distintas. Devido a essa
desorientacao cristalografica entre os graos, a transferéncia de tensdes foi insuficiente
para induzir a maclacdo mecanica.

A formagéo de maclas de deformag¢ao também teve ocorréncia no grao indicado
pela seta preta proximo a fratura do material ensaiado em TA na Figura 79, o qual foi
analisado a partir de mapas de orientacao cristalografica, de fator de Schmid e de
contraste de banda, apresentados respectivamente na Figura 81(a, b, c).

Figura 81 - Presencga de maclas de deformagéo com contornos 23 reportados em grao na fronteira da
superficie de fratura de IN625 no estado CF por PBF-LB/M ensaiado por tragdo em TA.

Fonte: o autor.

O grao identificado como [1] na Figura 81, localizado na fronteira da superficie
de fratura, apresentou maclas de deformacéo, o que indica uma provavel correlacao
com o0 processo de propagacgao da trinca. Tal evidéncia sugere que a emissao de
discordancias, associada a propagacao da trinca em modo |, resultou na formacéao
dessas subestruturas.
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Na emissao de discordancias durante a propagacao da trinca, essas podem
dissociar em parciais nos metais CFC, e uma falha de empilhamento é gerada e
estende-se até a sua ponta. Se a fratura sera ductil ou fragil ira depender de como a
propagacao da trinca ira atuar apos esse fendmeno'96.197,

Se a emissdo de uma nova discordancia parcial pela propagag¢ao da trinca
ocorrer no mesmo plano que a emitida previamente, nenhum defeito de empilhamento
€ criado e essa discordancia é emitida no interior do material, e um comportamento
predominantemente ductil € previsto. No caso da emissdo de uma nova discordancia
parcial em um plano de deslizamento adjacente, entdo essa, juntamente com a
emitida previamente, irdo delimitar um defeito de empilhamento, em que nesse
sentido, pode ser considerada como uma macla nanomeétrica com espessura de
poucos atomos. Esse mecanismo ira favorecer apenas a formag¢ao de novas maclas
de deformacédo, restringindo a plasticidade durante a propagacgado da trinca, e o
comportamento do material sera classificado como quasi-fragil'®®'%’, o que é agora
confirmado para a condigdo do material CF pelas analises de EBSD.

Para a maclagdo mecéanica causada pela propagacgao de trinca, a emissao de
discordancias ocorre preferencialmente em planos cristalograficos orientados a 70,5°
em relacdo ao plano de fratura, em planos (111) coincidentes com a superficie de
fratura, sendo que a ponta da trinca se propaga paralelamente a direcdo [110]. Esse
mecanismo de maclagdo induzido por propagagado de trinca € restrito aos graos
localizados nas fronteiras da superficie de fratura, e atua principalmente ao acomodar
localmente as tensbes na regi&o adjacente a ponta da trinca®’.

Uma observacgao deve ser feita em relacdo ao material ensaiado em TC. A
possibilidade do mecanismo de emissao de maclas de deformagéo pela propagagao
da trinca ndo é descartada devido ao carater quasi-fragil ter sido mais predominante
no ensaio nessas temperaturas, e a caracterizagao por EBSD ira depender se a regiao
selecionada para analise contemplar um grao em que esse fendmeno tenha ocorrido.

O grao com orientagao <001> demarcado pelo numero [2] na Figura 83 também
exibiu a formagéo de maclas de deformagéo. Durante a deformagao plastica, os graos
normalmente desenvolvem uma textura de deformacao devido a sua rotagao, o que,
entretanto, se da de forma gradual, e nem todos tenderdao a uma diregcdo com baixo
fator de Schmid'®%®. Esse é o caso de graos com orientagdo <001>, em que mesmo
com a aplicagdo de um elevado grau de deformagéo preservam sua orientagao, e o

mecanismo de deformacao por deslizamento de discordancias & prevalecido.
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A orientagcao <001> apresenta, teoricamente, o maior numero de sistemas de
deslizamento potencialmente ativos em metais com estrutura CFC, sendo quatro
planos com duas diregbes cada, embora apenas uma direcdo seja efetivamente
operante, o que faz com que seja improvavel a atuagdo da maclagem mecanica como
mecanismo alternativo de deformacdo®. A atuagdo dos sistemas de deslizamento
secundarios em graos com essa orientagdo ocorre somente se a TCC para esses for
menor que a do sistema de deslizamento primario.

Dessa forma, € plausivel assumir que pode existir uma competicdo entre a
ativacdo dos sistemas de deslizamento secundarios e da atuacdo da maclagao
mecanica quanto a energia necessaria para cada mecanismo. Supde-se entdo que a
tensdo de cisalhamento critica para a ativacdo dos sistemas de deslizamento
secundarios foi maior que para a formacéo de maclas de deformagédo no grdo com
orientagao <001>, resultando nesse mecanismo de deformacéao, o qual nao € previsto
de acordo com as analises do fator de Schmid.

Ainda, considerando que a maclagdo mecanica exigiu uma tensdo menor que
a da ativagdo de outros sistemas de deslizamento, entdo a continuidade da
deformagao pela movimentacdo de discordancias se deu apenas nos sistemas de
deslizamentos que compreendem uma tensédo de cisalhamento tdo baixa quanto a
que deu origem a macla de deformag&o®, o que acaba n&o sendo dubitavel para o
grao com orientagcdo <001>, que apresenta o maior numero de sistemas de
deslizamento preliminarmente ativos dentre todas as orientagbes da projegéo
estereografica para metais com estrutura cristalina CFC.

Salienta-se que as interpretacdes discorridas no presente trabalho na analise
dos mecanismos de deformagdo podem estar acompanhadas de alguns equivocos.
Jung et al.’® realgam a infidelidade de associar o fator de Schmid a ocorréncia da
maclagado mecanica, em que esse nao contempla todas as virtudes necessarias como
técnica analitica passivel de descrever o comportamento de um grdao durante a
deformagdo plastica, principalmente apés um elevado grau de deformagdo do
material. Considerando o alongamento total exibido pelos CPs em questao (8% em
TA e 5% em TC), deve-se questionar a fidelidade dos resultados apresentados na
analise do fator de Schmid do presente trabalho, em que, em ndo se sabendo a
orientagdo dos grios a priori do ensaio e 0s meios pelos quais adquiriram suas
orientagdes apds a deformacgado, ndo se pode afirmar com certeza os meios pelos

quais os mecanismos de deformagao foram adotados.
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A andlise do estado dos graos deformados foi realizada a partir de mapas de
KAM e de GOS. Mapas de KAM sao obtidos na comparagao de desorientagdo de um
pixel com seus pixels vizinhos em um mesmo gréo, sendo utilizado na analise do nivel
de energia elastica acumulada associada as discordancias geometricamente
necessarias geradas como meio de acomodar as tensdes residuais causadas pelos
elevados ciclos térmicos do processo no caso da fabricagao por PBF-LB/M. Mapas de
GOS sé&o obtidos comparando o desvio médio entre a orientagdo de um pixel em
relacéo a orientagdo média do gréo a qual pertence, sendo que maiores valores de
GOS indicam um actmulo heterogéneo da deformag&o?®.

Os mapas de KAM e GOS estao apresentados na Figura 82 para o IN625 no
estado CF por PBF-LB/M ensaiado por tracdo em TA e TC.

Figura 82 — Mapas de KAM e GOS das amostras tracionadas em TA e TC.
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Fonte: o autor.
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Comparando os mapas de KAM na Figura 82, é possivel notar que valores
maiores e mais distribuidos foram obtidos para o material ensaiado em TA, associado
com a maior ductilidade desses no ensaio de tracdo. Um maior valor de KAM foi
reportado na regido indicada pelos circulos vermelhos no material ensaiado em ambas
as temperaturas. Nessas, os graos sao mais refinados, e acabam sendo circundados
por uma maior quantidade de graos vizinhos, sendo mais dispersas as orientagdes
cristalograficas entre eles, o que propicia um maior acumulo de discordancias
geometricamente necessarias em seus contornos. Essa analise indica que os graos
refinados sao mais favoraveis a acumularem uma maior deformacgéao plastica, como
previsto pela lei de Hall-Petch?01.

Outra possivel explicagao para a ocorréncia de maclacido mecanica no material
ensaiado em TA pode ser atribuida a distribuicdo heterogénea das tensdes internas,
conforme evidenciado pelos mapas de KAM. Como discutido anteriormente, as
discordancias geometricamente necessarias concentraram-se em regiées compostas
por graos refinados, o que, no caso do material ensaiado em TA, ocorreu nas
proximidades de um grdo com orientagao [112]. Nesse contexto, o acumulo local de
tensdes internas, causado tanto pela formacado de discordancias geometricamente
necessarias quanto pela incompatibilidade na transmissdo dessas tensdes para os
graos adjacentes, contribuiu para a ativagdo da maclagado mecanica em um grao cuja
orientagao cristalografica favorecia esse mecanismo, devido a sua rotagdo em diregéo
a linha de simetria [001] — [111]202:203,

Maiores valores de GOS foram reportados nos graos indicados pelas setas em
branco do material ensaiado nas duas temperaturas. Nesses, houve a formacao de
maclas de deformagédo, e apresentaram um gradiente de cores em relagdo a
orientagao cristalografica, aumentando o grau de desorientagéo interna. Os valores
de GOS foram inconstantes em relagdo a orientagao cristalografica dos graos da
amostra ensaiada TA. Um maior valor de GOS foi observado no grdo possuindo
orientagcdo <001> presente na fronteira da fratura, e um menor valor de GOS foi
reportado em um grédo com mesma orientacao cristalografica em que foi caracterizada
a presenca de maclacdo mecanica, indicados pelas setas laranja e roxa
respectivamente. Isso sugere que, assim como o fator de Schmid, mapas de GOS nao
predizem os mecanismos de deformagao apdés o encruamento, e que a presenca de
maclas de deformacdo em graos nao € sindnimo dos mesmos serem reportados

nessa analise como os que sofreram uma maior deformacgao.
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5.6.2 Conjectura sobre os mecanismos de deformagao

Considerando as analises realizadas por EBSD e nas curvas da taxa de
encruamento, as seguintes observagdes sao sintetizadas quanto aos mecanismos de
deformagao plastica atuantes no IN625 CF por PBF-LB/M ensaiado em TA e TC.

As analises de EBSD concentraram-se principalmente na caracterizagao das
maclas de deformacdo observadas apds a deformacdo plastica do material. A
ocorréncia desse mecanismo alternativo de deformagdo esta diretamente
condicionada tanto as caracteristicas microestruturais do material quanto as
condi¢cdes de ensaio empregadas.

Em termos microestruturais, a formagao de maclas de deformacao é favorecida
em ligas metalicas com estrutura cristalina CFC que apresentem baixos valores de
EDE, uma vez que a mobilidade das discordancias é restringida, facilitando a
nucleagdo de maclas de deformacao. A literatura?® reporta que a EDE do IN625 pode
variar amplamente, desde 35 até 75 mJ/m?, dependendo da sua composi¢ao quimica
e proporgao relativa dos elementos de liga. Embora a matriz de niquel apresente,
isoladamente, elevada EDE, a adi¢gao de Nb, Mo e Cr reduz significativamente esse
valor, tornando a atuagdo da maclagdo mecanica energeticamente viavel mesmo em
ligas CFC.

No presente estudo, embora o valor exato da EDE para o IN625 na condicao
CF nao tenha sido estimado, a presenca de maclas de deformagdao no material
ensaiado em ambas as condi¢cdes de temperatura indica que o valor efetivo da EDE
se situa na faixa baixa a intermediaria, permitindo a ativacdo desse mecanismo de
deformagéo plastica alternativo ao movimento das discordancias.

Ainda, a estrutura atémica desordenada da matriz de niquel contendo diversos
elementos de liga no IN625 faz com que a deformagdo por deslizamento de
discordancias seja dificultada devido as interagdes com atomos de soluto, tais como
Nb e Mo, e que no estado CF por PBF-LB/M do material, apresentam-se segregados
em regides interdendriticas. Esses elementos atuam como pontos de travamento a
mobilidade das discordancias ao criarem campos de tensao que interagem com os
das discordancias, favorecendo o acumulo local de tensdes e consequentemente a
formacao de maclas de deformacao'. Essa afirmacao é corroborada pelas analises

de EBSD, que revelaram regides com elevada densidade de discordancias
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necessarias, compativel com o comportamento esperado para a ativagado da maclagao
mecanica.

Como foi observado nas analises de EBSD, o material ensaiado em TA
apresentou a formacdo majoritaria de maclas de deformacdo em gréos alinhados
nessa diregdo. A afirmacédo de que o grédo com orientagdo <112> rotacionou em
direcao ao eixo de simetria [001]-[111] no CP#02 se da na comparagao da taxa de
encruamento do primeiro regime das curvas apresentada pelo CP#01, o qual igualou-
se ao do material ensaiado em TC. Esse comportamento esta intimamente
relacionado com a orientagdo dos graos a priori dos ensaios?%4. A orientagdo <111> é
a que promove um maior encruamento inicial nos metais com estrutura CFC devido a
ativacao simultanea de multiplos sistemas de deslizamento, em que na interagao entre
discordancias parciais movendo-se em diferentes planos séo geradas barreiras de
Lomer-Cottrell que atuam impedindo o movimento de outras.

O material na sua condigdgo CF por PBF-LB/M que foi ensaiado em TC
apresentou a formacgao dessas subestruturas em graos com orientagdo tendendo a
[101], que por consequéncia exibiram um elevado fator de Schmid e, dessa forma,
estavam mais propensos a deformarem pelo movimento de discordancias.

A maior taxa de encruamento no segundo regime das curvas no ensaio em TC
pode estar associada tanto pela formacao de maclas de deformagao, embora essas
subestruturas também tenham sido identificadas pela analise de EBSD no material
ensaiado em TA, como também pela maior eficiéncia das barreiras de Lomer-Cottrell
em dificultar o movimento de discordancias por escorregamento com desvio nessas
temperaturas'®®. Ainda, a formacdo das maclas de deformagdo pode ter atuado
dualmente como mecanismo de deformagdo ou no alivio de tensdes internas do
material substituto ao escorregamento com desvio pelas discordancias.

Considerando as curvas da taxa de encruamento do material ensaiado em TC,
em um primeiro momento € observado uma diminuigdo nos valores ao final do
segundo regime, sendo esse caracterizado quando o movimento das discordancias
passa a ocorrer por escorregamento com desvio devido a interagao destas deslizando
em multiplos sistemas de deslizamento. Nesse caso, quando as maclas de
deformacgao sdo formadas sem que os sistemas de deslizamento secundarios sejam
ativados, o que é possivel nos graos com orientagdo <101>, ocorre pouca interagao
entre essas subestruturas e as discordancias pois essas se fazem presentes apenas

em um plano cristalografico. Assim, a maclacdo mecanica contribui inicialmente
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apenas com a continuidade da deformacéao plastica do material sem que apresente
efeitos de encruamento, uma vez que nédo sédo exigidas maiores tensdes para tal,
atuando no alivio das tensdes internas impostas sobre o material.

A queda da taxa de encruamento € logo procedida por um aumento nos valores
guando maiores tensdes sao exercidas sobre o material, e a formagao das maclas de
deformagao ocorre também em outros planos apds a orientagdo geral do grao ter
rotacionado na diregcédo da linha de simetria [001]-[101]. Dessa forma, as maclas de
deformagéo passam a interagir com as discordancias, em que os contornos dessas
subestruturas atuam como obstaculo ao seu movimento, subdividindo o grao em
regides de tal forma que a aplicagcao de maiores tensdes para que haja a continuidade
da deformacgéo plastica é analogo ao efeito de Hall-Petch. Nesse momento, as maclas
mecanicas sdo associadas como mecanismos de deformagao por elevarem as taxas
de encruamento do material, apesar de o reduzirem no momento que sao formadas
apenas em um plano cristalografico%-20°,

Outro caso em que as maclas de deformagdo agem como mecanismo de alivio
de tensbes se da quando, apds sua nucleacio, possibilitam a movimentagcado das
discordancias, ndo atuando como uma barreira ao movimento das discordancias, e
sim como uma interface que é produzida quando o material ndo comporta um maior
encruamento, o que possibilita a continuidade da deformacgao plastica®.

Os meios pelo qual se dao a interagao entre a discordancia com o contorno da
macla dependem, dentre outros fatores, do carater desse defeito, podendo ser do tipo
cunha, hélice ou uma parcial de Shockley, e da EDE do material, que ira determinar a
distdncias com que as discordancias parciais sao dissociadas e, dessa forma, a
facilidade com que se da a mobilidade dessas pela microestrutura®s.

Compreende-se ainda que a interagdo entre discordancias e contornos de
macla envolve reagbes energeticamente desfavoraveis®®. Para tanto, é necessario
que haja um empilhamento extenso de discordancias sobre algum obstaculo e que a
tensdo aplicada seja suficiente para promover a movimentagdo da primeira
discordancia do empilhamento pelo defeito por escorregamento com desvio. Essas
sao as duas condi¢cdes necessarias previstas pelas teorias desenvolvidas até entao
para que sejam formadas as maclas de deformagao: um acumulo nas tensdes internas
do material e 0 movimento coordenado de discordancias parciais®-2.

Discordancias do tipo hélice possuem maior facilidade em obstruirem

obstaculos a sua movimentagao por escorregamento com desvio, sendo esse o0 meio
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pelo qual se da a mudancga de plano de deslizamento o qual permite sua mobilidade
durante o estagio de recuperagao dindmica da deformacgéao plastica, e realizam-no
também quando interceptam um contorno de macla de deformagdo. Porém, para que
discordancias parciais realizem o mesmo, € necessario que haja a recombinagéo
delas em uma unitaria, e a energia envolvida nesse processo sera tdo maior quanto
menor for a EDE do material. Discordancias do tipo cunha, as quais n&o realizam
facilmente o escorregamento com desvio, também sdo responsaveis por aumentarem
a energia interna do material quando, ao interceptarem um contorno de macla de
deformagao, exigirem maiores tensdes para que sua mobilidade seja restaurada, a
qual se da ao dissociarem-se em parciais apos o empilhamento de uma elevada
quantidade desse defeito sobre o contorno de macla'®3.

ApOs a discordancia realizar o escorregamento com desvio, pode movimentar-
se novamente pela microestrutura com sua dissociacdo em parciais, e uma falha de
empilhamento € gerada, aliviando assim a tensdo interna acumulada pelo
empilhamento sucessivo dos defeitos no contorno da macla?®’. Essa falha de
empilhamento pode ser interpretada como uma macla de deformacgao, e processo
sucessivo do escorregamento de discordancias parciais contribui com o aumento na
sua espessura conforme mais falhas de empilhamento sao geradas.

De acordo com as observacgdes na analise de EBSD do material ensaiado em
TC, os resultados obtidos no presente trabalho apresentam-se congruentes a teoria
de Fujita-Mori levantada para a formagéo de maclas de deformacéao, que assume que
discordancias parciais possam realizar um escorregamento com desvio ao
dissociarem-se em outras parciais quando s&do ativados mais de um sistema de
escorregamento®0-208,

Essa teoria € uma adaptacao da que foi proposta por Cohen e Weeterman, em
gue nessa € necessitada a presenca de barreiras de Lomer-Cottrell que promovem a
dissociagao das discordancias. Apesar do arranjo de discordancias imoéveis nao ter
sido levantado como possibilidade em questdo da orientagdo do grao no material
ensaiado em TC que foi caracterizado a maclagdo mecanica, pode-se originar da
interacdo sucessiva de maclas de deformacdo e defeitos de empilhamento, e,
portanto, podem ter se tornado o mecanismo atuante em estagios posteriores?08.209,

Em todo caso, as maclas de deformacgao formadas no material ensaiado tanto
em TA quanto em TC estado de acordo com a teoria de Mahajan e Chin, uma vez que

ocorreram em graos que possuiam mais de um sistema de deslizamento ativo. A
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morfologia das maclas assemelha-se ao proposto por Cohen e Weeterman, com
lamelas de maclas imperfeitas que se intercalam com a matriz2°8.

As analises contempladas no presente trabalho ndo se estendem a prever o
comportamento mecanico de outros IN625 fabricados nem por PBF-LB/M nem por
rotas convencionais. Deve-se salientar que, mesmo quando fabricado por processos
tradicionais, a variagao na composigcao quimica do IN625 afeta principalmente a EDE
do material, e, por isso, ha divergéncias entre os mecanismos de deformagao
atuantes. Pode-se afirmar para o presente trabalho que o IN625 em seu estado CF
por PBF-LB/M pode apresentar a formagdao de maclas de deformagdo mesmo em
temperatura ambiente, o que indica que o processo de fabricagcdo complexo envolvido
na obteng¢ao do material afetou sua EDE de tal forma que a maclacido mecanica nao
dependeu exclusivamente do ensaio em temperatura criogénica para que esse
mecanismo alternativo de deformagao plastica se tornasse atuante, podendo haver
variagOes locais dessa propriedade na microestrutura do material?'°.

Outro fator que afeta a probabilidade da ocorréncia de maclagdo mecanica em
metais com estrutura cristalina CFC fabricados por PBF-LB/M ¢é a inducéo de defeitos
durante o processo. Uma vez que sado empregadas taxas de resfriamento
extremamente elevadas (da ordem de 10° a 10° K/s), microestruturas nao-equilibradas
e de elevado nivel de tensdo interna sao obtidas, caracterizadas por uma alta
densidade de discordancias residuais, especialmente do tipo geometricamente
necessarias, oriundas dos intensos gradientes térmicos e das restricbes volumétricas
impostas camada a camada. Tais discordancias pré-existentes desempenham papel
fundamental na selegdo e modulagdo dos mecanismos de deformacgido atuantes
durante carregamentos mecanicos subsequentes’®.

A elevada densidade de discordancias impostas pelo processo de PBF-LB/M
favorece a ocorréncia precoce de interacbes entre discordancias moveis e
estacionarias, aumentando significativamente a taxa de encruamento logo nos
estagios iniciais da deformagao plastica, como foi reportado principalmente para o
material na condicdo E. Isso modifica a cinética dos mecanismos de deformagao
atuantes, em que tende a ser menos homogénea, com a concentragao localizada de
tensdes favorecendo a nucleacao de maclas de deformacgao, especialmente em graos
onde os sistemas de deslizamento primarios encontram-se inicialmente

desfavorecidos pela orientagao cristalografica.



136

Além disso, as discordancias pré-existentes atuam como fontes de
multiplicagdo secundarias e promovem a ativagcdo de sistemas de deslizamento
secundarios e terciarios, mesmo em grdos com orientagdes que, teoricamente,
apresentariam baixa tendéncia a rotacionarem durante a deformagéao plastica, como
no caso da <001>. Essa condigao pode levar a ativagdo prematura de mecanismos
alternativos, como maclagao mecanica, como foi observado nas analises de EBSD
para o material na condigcdo CF ensaiado em TA. Para tanto, a TCC para ativar novos
sistemas de deslizamento num grdo encruado deve ser superior a requerida para
nucleacdo de uma macla de deformacao.

Do ponto de vista da orientagao cristalografica, o IN625 impresso por PBF-
LB/M tende a exibir texturas preferenciais relacionadas a direcdo de crescimento
epitaxial, com predominio de orientagcdes do tipo <001> paralelos a direcido de
fabricagdo, embora a rotagdo de 67° na direcdo de varredura do laser a cada camada
adotada no presente trabalho tenha provavelmente diminuido a evolugdo de uma
textura mais proeminente. Essa orientacdo dos gréos, embora mais estavel e
resistente a rotacdo durante a deformacéao, apresenta a ativacao restrita de sistemas
de deslizamento e alto fator de Schmid, e que quando associadas a uma
microestrutura fortemente encruada por discordancias pré-existentes, podem se
tornar locais potenciais para a ocorréncia de mecanismos alternativos de deformacao,
tal como a maclagao mecanica. Deve-se ressaltar que as analises de EBSD nao foram
realizas na superficie paralela a direcao de fabricacdo do material, e, portanto,
analises posteriores sdo fundamentais para uma correta caracterizagao do material

no seu estado pés-deformado.
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CONCLUSOES

1) Com relagdo ao efeito dos parametros de processamento aos tratamentos

térmicos:

a)

A variagdo nos parametros de processo empregadas resultaram em uma
elevada densificagcdo em pelo menos 95% das amostras, o que foi confirmado
conjuntamente em analises metalograficas e pela técnica de Arquimedes.

A solubilizacdo isolada nao promoveu recristalizacdo completa, enquanto o
envelhecimento direto preservou a microestrutura colunar dendritica e
favoreceu a precipitagdo de carbetos — caracteristicas mantidas apos a

aplicagao sequencial dos dois tratamentos térmicos.

2) Com relagao ao efeito da temperatura nos ensaios de tragao:

c)

d)

Em ambas as temperaturas de ensaio, as condigcdes CF e E apresentaram
propriedades mecanicas semelhantes, com os maiores valores de LE e LRT,
destacando-se maior alongamento para CF. Da mesma forma, as condi¢des S
e S+E, submetidas a solubilizagdo, também exibiram comportamentos
mecanicos proximos.

A presenca de porosidade do tipo lack of fusion nos corpos de prova e o modo
| de propagacao de trincas resultaram em comportamento quasi-fragil para as
condigdes CF e E, com menor alongamento total em temperatura criogénica

(TC) em comparagao a temperatura ambiente (TA).

3) Com relagao ao efeito da temperatura nos mecanismos de deformagéo:

e)

Na condicdo CF, a formacdo de maclas de deformagdo ocorreu
preferencialmente em graos com orientacédo <112> em TA, e em TC em um
unico grdao com orientagdo proxima a linha de simetria [001]-[101], esse
associado a maiores valores do fator de Schmid.

Todas as condi¢gdes ensaiadas em TC apresentaram aumento na taxa de
encruamento no segundo regime das curvas. O maior expoente de
encruamento foi observado nas amostras S+E, devido ao maior alongamento,
enquanto as amostras E, embora com menor expoente, mostraram maior taxa

de encruamento no primeiro regime.
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