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RESUMO

Agos ferramenta possuem requisitos estritos de composicdo, processamento e
propriedades mecanicas, sendo utilizados na fabricacdo de moldes ou ferramentas
empregadas no processamento de outros materiais. Em muitos casos, sdo materiais caros
e de dificil usinabilidade, o que abre possibilidade para rotas alternativas de fabricacao
como a manufatura aditiva (MA) por Fusdo em Leito de P4 a Laser (PBF-LB/M), que
permite fabricar pecas com regides complexas como canais de refrigeragéo internos, sem
custo adicional de processo e com minima necessidade de pds-processamento, devido a
sua boa acuracia dimensional. Todavia, as condi¢des severas a que 0 processo PBF-LB/M
submete os materiais induzem a formacdo de uma microestrutura altamente refinada e
possivelmente de defeitos. O presente trabalho estuda a possibilidade de fabricacdo do
aco ferramenta AISI A2 por PBF-LB/M, considerando o efeito de parametros de processo
e de p0s processamento na sua microestrutura e nas suas propriedades, e a modificacdo
do material para mitigacdo de defeitos. Os resultados mostraram que, apesar de ser
possivel encontrar uma janela de processamento para minima porosidade, a composi¢do
do material e as condi¢des severas de processamento causam a incidéncia de trincas, em
sua maioria de solidificacdo. A microestrutura, por sua vez, se assimila a de outros acos
ferramenta fabricados por PBF-LB/M, sendo composta de células de martensita envoltas
de austenita, sendo a formacdo de carbetos primarios suprimida. Apos tratamento térmico
de revenimento, a formacdo de carbetos secundarios também se mostrou em baixa
quantidade, evidenciando que revenimentos sem austenitizacdo prévia precisam de
temperaturas e tempos mais altos para causar efeitos significativos na microestrutura e na
resisténcia mecénica do material. Por fim, foi descoberto que a adi¢do de carbeto de
cromo CrsC> por mistura de p6s, a uma fracdo de 5%, foi capaz de mitigar a formacao de

defeitos ao alterar a composi¢édo da liga quando fabricada por PBF-LB/M.

Palavras-chave: Manufatura aditiva; Fusdo em Leito de P6 a Laser de Metais; Acos
ferramenta; AISI A2.



ABSTRACT
LASER POWDER BED FUSION OF A2 TOOL STEEL: EFFECT OF PROCESS
PARAMETERS, HEAT TREATMENTS AND ADDITION OF CR3C2

Tool steels have strict requirements for composition, processing and mechanical
properties, and are utilized in fabrication of molds or tools employed in the processing of
other materials. In many cases, they are expensive and of difficult machinability, which
opens up the possibility for alternative processing routes such as additive manufacturing
(AM) by Laser Powder Bed Fusion (L-PBF), which allows fabrication of parts with
complex sections, such as internal cooling channels, without additional processing cost
and with minimal need for post-processing, due to its great dimensional accuracy.
However, the severe conditions to which the L-PBF process submits materials induce the
formation of a highly refined microstructure, and possibly defects. This work studies the
possibility of manufacturing AISI A2 tool steel by L-PBF, considering the effect of
process parameters and post-processing in its microstructure and properties, and the
modification of this material for defect mitigation. Results showed that, despite it being
possible to determine a processing window for minimal porosity, the material
composition and the severe processing conditions cause the formation of cracks, mostly
during solidification. The as-built microstructure is, similarly to other tool steels
manufactured by L-PBF, composed of martensite cells surrounded by retained austenite,
while the formation of primary carbides is suppressed. After heat treatment, the formation
of secondary carbides was found to be also in low quantity, showing that temperings
without prior austenitization would need higher temperatures or longer times to cause
significant effects on the microstructure and mechanical properties. Finally, it was
discovered that the addition of CrsC, chromium carbide by mechanical mixture, at a
fraction of 5%, was capable of mitigating defect formation by altering the alloy

composition, when manufactured by L-PBF.

Keywords: Additive manufacturing; Laser Powder Bed Fusion; Tool steels; AISI A2.
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CAPITULO 1 - INTRODUCAO

Acos ferramenta sdo materiais utilizados para a fabricacdo de ferramentas ou
moldes que serdo por sua vez utilizados no processamento (corte, dobra, usinagem etc.)
de outros materiais. Esses agos possuem requisitos rigorosos de composicao,
processamento e tratamento térmico para atingir as propriedades que sua utilizacao
necessita (seja para trabalho a quente, a frio, moldes, agos rapidos ou outros). Todavia,
por serem materiais altamente resistentes, muitos deles apresentam dificil usinabilidade
e impedem a fabricacdo de pecas de maior complexidade. Nesse &mbito, técnicas de
manufatura aditiva (MA) vém surgindo como boas alternativas para obter essas pecas de
maior complexidade sem custo adicional ou impedimento de processo, e adicionalmente
com a oportunidade de economizar material e otimizar térmica e topologicamente as
pecas manufaturadas, oferecendo a possibilidade de construcdo de estruturas internas
como canais de refrigeracdo em pecas como moldes ou ferramentas de corte, 0s quais
podem aumentar a vida util das ferramentas e otimizar o processamento de outros
materiais que utiliza essas ferramentas.

Dentre os processos de MA de metais, 0 que se mostra mais competente em
garantir uma forma mais proxima da final nas pecas como fabricadas (as-built) é o de
Fusdo em Leito de P6 (PBF), que pode ser realizada por fusdo a Laser (PBF-LB/M) ou
com feixe de elétrons (PBF-EB/M), oferecendo essa maior acuracia dimensional e menor
necessidade de p6s-processamento em troca de um tempo maior de impressao, devido a
menor espessura de camada, e a uma maior limitacdo de tamanho das pecas, devido a
necessidade de uma camara com atmosfera controlada e a limitacdo conforme as
dimensGes dessa camara. Outra dificuldade encontrada no processamento de metais, e
especialmente de acos ferramenta, por MA com Laser ou feixe de elétrons, é que esses
processos submetem os materiais a condi¢des muito mais severas do que 0S processos
convencionais, na forma de gradientes térmicos e taxas de resfriamento elevados, e que
causam desde alteragcdes microestruturais até defeitos, como trincas a frio ou a quente.

A literatura para PBF-LB/M de agos ferramenta € bem mais completa para 0s
materiais destinados a trabalho a quente do que para os demais. Ha4 uma vasta gama de
trabalhos explorando microestrutura, propriedades mecanicas e influéncia de poés

processamento em aco ferramenta H13, principalmente. Ja para outras classes, ha alguns



trabalhos para acos rapidos (classe M) e acos para matrizes de trabalho a frio (classe D),
porém a literatura para classe A é muito escassa, com poucos trabalhos mencionando a
fabricacdo do material por PBF-LB/M sem adentrar na influéncia dos parametros de
processo e na microestrutura.

O presente trabalho tem por objetivo avaliar a possibilidade de fabricar pelo
processo PBF-LB/M o ago ferramenta para trabalho a frio AISI A2, avaliando como
influenciam algumas das diversas variaveis (parametros) desse processo em sua
microestrutura e formacdo de fases, no surgimento de defeitos e em suas
propriedades mecanicas, bem como possibilidades de pds-processamento por meio
de tratamentos térmicos ou de modifica¢fes por meio de mistura de diferentes pés
ou de alteracdo da composicao.

No segundo capitulo, serad feito um overview de quais parametros de processo
foram explorados neste trabalho, e sobre como foram conceitualizados os experimentos
para entender a influéncia desses parametros nas propriedades das pecas como fabricadas,
desde a formacdo de fases em comparacdo a de processos convencionais, até a formacao
e prevencdo de defeitos inerentes ao processo PBF-LB/M. Discussdes serdo feitas sobre
como a composicao desse material oferece desafios a manufatura aditiva por PBF-LB/M,
e sobre quais parametros tém influéncia e se podem variar para que esses desafios possam
ser superados.

Posteriormente, no terceiro capitulo, tratar-se-a de como o pos-processamento por
meio de diferentes tratamentos térmicos pode alterar a microestrutura do material no
sentido de atingir suas propriedades de trabalho, ou se ha formas de desenvolver
tratamentos diferentes do convencional para esse material em seu estado como fabricado
por MA, para que suas propriedades se tornem mais interessantes que no processamento
convencional, ao aproveitar as caracteristicas especificas intrinsecas aos materiais
fabricados por PBF-LB/M e aliar a precipitacdo de fases secundarias que tém sua
formacéo suprimida devido as altas taxas de resfriamento.

Finalmente, no quarto capitulo, ha a discussao sobre inoculagdo e mudanca de
composicao de materiais para facilitacdo do processo de MA e prevencao de defeitos, em
funcdo de experimentos com a adicdo de carbeto de cromo ao AISI A2 por meio de
mistura de pos e fabricacdo de pecas utilizando diferentes misturas. A partir de analises

de microestrutura e formagéo de defeitos, além de calculos termodinamicos por técnicas



CALPHAD, discute-se como a mudanca de composicdo devido a adicdo de maiores
quantidades de um segundo composto pode facilitar a manufatura de AISI A2 pelo
processo PBF-LB/M.



CAPITULO 2 - MANUFATURA ADITIVA DO ACO FERRAMENTA AISI A2
POR PBF-LB/M: CARACTERISTICAS, PARAMETROS DE PROCESSO
E DESAFIOS
2.1.  Introducao

Acos ferramenta para trabalho a frio, até 0 momento, foram pouco explorados no
ambito da manufatura aditiva por PBF-LB/M em relagédo a outras classes de acos
ferramenta, como de acos rapidos (M) ou para trabalho a quente (H). Isso se deve a
diversas dificuldades que se encontram em garantir a integridade e falta de defeitos nesses
materiais ao serem submetidos as severas condic@es intrinsecas aos processos de MA por
Laser. Todavia, caso esse processo seja devidamente entendido e desenvolvido, criam-se
possibilidades que podem ser muito vantajosas para ferramentas que utilizem esse
material como matéria prima, como otimizacao topoldgica ou fabricacdo de ferramentas
com canais internos para passagem de fluido de refrigeracdo, sem custos adicionais ao
processo e com maior economia de material.

Trabalhos anteriores de membros do grupo de pesquisa a que o autor pertence
exploraram a fabricacdo de p6s e manufatura aditiva de pecas em aco ferramenta H13 [1],
bem como a fabricacdo de pds esféricos por atomizacdo a gas, proprios para uso em
manufatura aditiva [2], linha de pesquisa a qual o presente trabalho deu continuidade.
Dessa forma, iniciou-se o planejamento e a experimentagéo pela fabricacdo de pecas por
PBF-LB/M utilizando como matéria prima o po fabricado e estudado conforme o trabalho
[2], de forma a entender de que forma pode ser viabilizada a fabricacéo do aco ferramenta
AISI A2 por esse processo.

Este capitulo, portanto, descreve os experimentos iniciais de otimizagdo de
pardmetros para determinacdo da janela de processamento, as discussdes sobre a forma
como o material e os pardmetros de processo influenciam na densificacdo e na formagéo
de defeitos na manufatura aditiva do ago ferramenta AISI A2 por PBF-LB/M. Além disso,
visa entender a natureza dos defeitos formados, para que se entendam as a¢des necessarias
para preveni-los e desenhe o plano de acgdo para 0s proximos capitulos, os quais estdo
relacionados a formas de otimizar a microestrutura do material pés-MA e possibilidades

de prevencéo de defeitos por modificagdo das caracteristicas do material.



2.2. Revisao Bibliografica
2.2.1. Acos ferramenta

Segundo o0 ASM Metals Handbook [3], acos ferramenta sdo aqueles utilizados
para a fabricagdo de ferramentas destinadas a corte, conformag&o, ou outras técnicas para
moldagem de materiais no formato de pecas ou componentes adaptados para uma
utilizacdo definida. Roberts et al. [4] ainda expandiram essa definicdo, descrevendo esses
materiais como acos carbono, baixa liga ou agos rapidos, capazes de serem temperados e
revenidos, produzidos utilizando préaticas especiais para que atinjam requerimentos
especiais. Sua utilizacdo, segundo os autores, é dada em aplicacdes que requerem
propriedades como resisténcia ao desgaste, tenacidade, resisténcia ao escoamento, entre
outras, em niveis que possam garantir uma performance 6tima.

Mesquita et al. [5] pontuaram, ainda, que a defini¢do contida em [4] envolve trés
pontos importantes: o fato de que ndo existe uma faixa de composicao especifica para
esses materiais - eles podem conter quantidades minimas ou extremamente altas de
elementos de liga, porém sua caracteristica comum ¢é a capacidade de serem tratados
termicamente, principalmente por témpera e revenimento; os métodos de fabricacdo, os
quais envolvem requerimentos mais rigidos que a maioria dos acos, e fazem que o volume
de fabricacdo dos acos ferramenta represente algo proximo a 0,1% da producdo de aco
mundial por ano; e, por fim, a utilizacdo — aplicacbes em moldagem, conformacéo ou
corte de outros materiais, inclusive de outros agos ferramenta.

Hé& algumas classificacdes, segundo diferentes normas, para os acos ferramenta.
Dentre elas, a mais utilizada e que sera utilizada neste trabalho é aquela conforme a norma
ASTM A681 [6], explicitada na Tabela 2.1. Pela relacdo com este trabalho, serdo levados
em maior consideracdo nesta revisdo os acos ferramenta para trabalho a frio e,
principalmente, o aco ferramenta A2.

Diferentes aplicacOes requerem a selecdo de agos ferramenta com diferentes
propriedades em niveis 6timos, a custa de outras que podem ser desfavorecidas. Para
tanto, sdo variadas tanto as composic¢Ges quanto as técnicas de processamento desses
materiais. A selecdo de acos ferramenta com base em sua utilizagéo final é feita a partir
de quatro propriedades, principalmente: resisténcia a quente (dureza a quente), resisténcia

ao choque ou impacto, resisténcia ao desgaste e usinabilidade [7].



Tabela 2.1: Classificagdo ASTM para acos ferramenta. Adaptado de [5,6].

Classificagdo ASTM Desugnggao
(serie)

Temperaveis em agua wW
Resistentes ao choque S
Temperaveis em oleo, para trabalho a frio 0]
Temperéveis ao ar, média liga, para

. A
trabalho a frio
Alto carbono, alto cromo, para matrizes

. D

de trabalho a frio
Baixo carbono, para moldagem de P
plasticos
Ac0s ao cromo e tungsténio, para trabalho H
a quente
Acos rapidos ao tungsténio T
Acos rapidos ao molibdénio M

Acos ferramenta para trabalho a frio geralmente possuem alto teor de carbono
(~0,8% a 1,0%), baixo teor de elementos de liga como V e Mo e maior resisténcia
mecanica, porém nao had necessidade que essa resisténcia se mantenha em altas
temperaturas. Portanto, seu teor de elementos de liga ndo favorece a dureza a quente, e
sua aplicacdo é restrita a condicbes que ndo envolvam exposi¢Oes prolongadas ou
aquecimentos repetidos a temperaturas acima de 200°C. As séries que representam essa
classe de acos ferramenta séo A, D e O [3,5].

Processos de conformacdo a frio tém vantagens sobre processos a quente em
termos de qualidade superficial e precisdo dimensional da peca final. Contudo, os niveis
de deformacéo que podem ser aplicados ao material trabalhado a frio sdo evidentemente
menores, e o ferramental deve ser robusto para resistir a niveis mais altos de tensdo sem
fraturar ou deformar plasticamente, alem de condigdes passiveis ao desgaste, tanto
abrasivo quanto adesivo [5].

A classe O possui um contetdo maior de elementos de liga do que a classe W
(temperaveis em agua), para que seja possivel a témpera em 6leo (sob uma taxa de
resfriamento mais lenta), o que ajuda a prevenir trincas e diminuir a distor¢édo dimensional

no resfriamento. Sua microestrutura consiste principalmente de martensita, mas pode



conter carbonetos e bainita, aléem de austenita retida. A série mais utilizada dentre os dessa
classe é 0 aco ferramenta O1, cuja composicao contém 0,9% C, 0,5% W, 0,5% Cr e 1,0%
Mn, e cuja utilizacdo principal € em matrizes, facas de cisalhamento, pung¢des ou outras
ferramentas para trabalho a frio [8,9].

Ja os acos ferramenta da classe A possuem uma quantidade de elementos de liga
ainda maior (s&o tidos como acos de média liga), e a possibilidade de témpera em ar reduz
ainda mais as distor¢des dimensionais em comparacdo aos materiais da classe O, o que
possibilita sua aplicacdo em matrizes complexas. Os graus mais utilizados sdo A2 (5%
Cr) e A4 (2-3% Cr), ambos contendo em torno de 1% de carbono [8].

Por fim, tem-se a classe D, composta de acos ferramenta com alto teor de carbono
e cromo. A liga mais utilizada nessa classe ¢ o aco ferramenta D2, de composi¢do
contendo 1,5% C e 12% Cr. O alto teor de cromo e a grande fracdo de carbonetos de
elementos de liga favorecem a excelente resisténcia ao desgaste desses materiais, cuja
utilizacdo é dada em matrizes de conformacdo a frio, como laminacéo e trefilagdo, ou

facas de cisalhamento [4,8].

2.2.1.1.  Aco ferramenta AISI A2

O AISI A2 é o mais comumente utilizado dentre os agos ferramenta para trabalho
a frio, sendo ele um material de étima tenacidade e boa resisténcia ao desgaste em
comparagdo aos outros das classes A e O, devido ao seu maior teor de cromo [7]. A
microestrutura é composta de martensita revenida com carbonetos dos tipos M7Cs
(primérios) e M23Cs (secundarios). A composi¢do normativa do AISI A2 é dada pela
Tabela 2.2, e a Figura 2.1 mostra uma distribuicdo ideal de carbetos secundarios mais
refinados ap6s duplo revenimento, de forma a favorecer a tenacidade do material [10].

Tabela 2.2: Faixas de composi¢do para o ago ferramenta A2 (% em peso), conforme
ASTM A681 [6].

Elemento C Mn Si Cr Vv Mo

%peso [0.95-1.05/0.40-1.00{0.10-0.50{4.75-5.50/0.15-0.50{0.90 - 1.40




' 10pm ' Electron image 1

Figura 2.1: Microestrutura ideal do aco ferramenta A2 tratado termicamente, com fina

disperséo de carbetos secundarios. Adaptado de [10].

2.2.2. Manufatura Aditiva

A manufatura aditiva (MA) tem sido cada vez mais considerada uma boa
alternativa para substituir as técnicas convencionais de fabricacdo. Os motivos para essa
migracao sdo variados, englobando tanto as vantagens do processo em si (fabricacéo de
secOes complexas sem necessidade de etapas adicionais de processo, possibilidade de
criacdo de pecas customizadas e prototipagem répida), quanto aspectos econémicos
(necessidade de menor espaco e pessoal para a fabricacdo, menor custo fixo) ou mesmo
sustentaveis (menor desperdicio de material, menor geragdo de residuos) [11].

Segundo a ASTM International, manufatura aditiva € definida como o processo
de unir material para formar objetos a partir de dados do modelo 3D, camada a camada,
de forma contraria a chamada manufatura subtrativa (usinagem) [12]. Diretamente a partir
do modelo, as pecas podem ser fabricadas sem a necessidade de um planejamento de
processos detalhado (por exemplo, ndo ha necessidade de pensar em que ordem o0s
detalhes de diferentes niveis de complexidade serdo fabricados) [13]. Frazier (2014)
dividiu as técnicas de MA de metais mais utilizadas em trés categorias principais:

sistemas em leito de po; sistemas com alimentacédo de po; e sistemas com alimentacao de



arame [14]. Dentre esses sistemas, serd dada énfase aos em leito de pd, mais
especificamente, o processo Fusdo em Leito de P6 a Laser de Metais (PBF-LB/M) [14—

16], que foi o utilizado no presente trabalho.

2.2.2.1. Fusdo em Leito de P6 a Laser de Metais (PBF-LB/M)

A Fusdo em Leito de P06 a Laser de Metais € um processo de manufatura aditiva
em leito de pd, no qual pé metélico e espalhado em finas camadas sobre a superficie de
trabalho, sendo entdo fundido seletivamente, conforme a secéo transversal da peca, por
meio da varredura de um feixe Laser. Apés a fusdo de uma camada, a base sobre a qual a
peca estd sendo produzida (substrato) € movida verticalmente para baixo, de forma a
permitir que uma nova camada de pé seja depositada e uma nova varredura seja feita,
repetindo-se essa iteracdo até que a peca esteja completa [17]. A Figura 2.2 ilustra o
processo de fabricacdo PBF-LB/M.

Laser, /

Leito de po
Substrato P

N AR

Plataforma

movel

1. Primeira camada ii. n-ésima camada iil. P6 em excesso removido,
peca final revelada

Figura 2.2: Esquema das etapas do processo de fabricacdo por PBF-LB/M. Adaptado
de [18]

Devido a alta reatividade dos materiais em altas temperaturas, para mitigar
problemas como oxidagéo e assimilacdo de impurezas durante o processo, a fabricagdo
pode ser feita dentro de uma camara com atmosfera controlada (conteddo de oxigénio
menor que 0,1%) [2, 4], alimentada com g&s inerte para evitar contato do p6 com o
ambiente e proteger a poca de fusdo. Produtos secundarios, como fuligem, também sé&o

retirados com o fluxo do géas através da camara de trabalho [17].
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O processo de Fusdo em Leito de P6 a Laser de Metais permite a fabricacdo de
pecas metalicas com excelentes propriedades mecanicas, devido as caracteristicas de
refinamento de gréo, solubilidade em solugdo solida estendida, homogeneidade quimica
e reducdo na quantidade e tamanho de segundas fases segregadas [19]. Outra vantagem
da PBF-LB/M ¢ a possibilidade de construir mdltiplas regides da mesma peca, ou
maltiplas pecas, a0 mesmo tempo. Além disso, o processo permite a fabricacéo de regiGes
complexas e de dificil usinagem, como canais de refrigeragdo ou estruturas trelicadas
internas [15].

Todavia, a manufatura aditiva por PBF-LB/M também apresenta suas
desvantagens e limitagOes. A taxa de deposicdo mais baixa em comparagdo a outros
processos a torna um processo mais demorado, além de a limpeza para remocéao do pd
residual ser mais complicada quando ha detalhes no interior da peca [17,19,20]. A
qualidade superficial da peca final também é, em geral, fortemente dependente dos

parametros de processo e da morfologia das particulas de pé [13,19].

2.2.2.2.  Parametros de processo e sua influéncia na formacéo de defeitos

A manufatura aditiva com feixe Laser envolve diversos parametros de processo —
segundo Yadroitsev [21], mais de 130 variaveis ao todo tém efeito no processo PBF-
LB/M. Dentre eles, os mais considerados em estudos sdo: poténcia do Laser; velocidade
de varredura; estratégia de varredura; hatching ou distancia de hatch (espagamento entre
trilhas/corddes adjacentes) e espessura de camada [22]. A Figura 2.3 contém uma

ilustracdo desses parametros durante a execucdo do processo PBF-LB/M.
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Poténcia do Laser

Figura 2.3: llustracdo dos parametros de maior influéncia no processo PBF-LB/M.
Adaptado de [20].

Uma forma de correlacionar essas varidveis com a integridade da pega final € pelo
calculo da densidade de energia fornecida a peca durante o processo de PBF-LB/M. Esse
fator pode ser utilizado na etapa de otimizagdo de pardmetros como forma de encontrar
uma “janela de processos”, ou uma faixa de valores de densidade de energia na qual se
obtém a densificagdo méaxima, ou a minima porosidade, das pecas finais [22]. A densidade
de energia pode ser calculada conforme a Equagéo (2.1) [23]:

P
VED = ——-, (21)
sendo VED a densidade de energia (J/mm3), P a poténcia do Laser (W), v a velocidade
de varredura (mm/s), t a espessura de camada (mm) e h a distancia de hatch (mm).
Além desses parametros citados, ainda podem influenciar na integridade das pecas
ou na efetividade do processo caracteristicas do p6 (morfologia, composi¢do quimica,
escoabilidade, distribuicdo de tamanho de particula etc.) [17], e fatores como a estratégia
de varredura ou a utilizacdo de preaquecimento do substrato, que diminui os gradientes e

reduz as tensdes térmicas residuais, que podem causar trincas no resfriamento [24,25].
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Outro aspecto que diferencia os processos de MA dos processos convencionais €
a quantidade de energia fornecida e os fendmenos causados por essa energia na poga de
fusdo. Por exemplo, no processo PBF-LB/M, se a densidade de energia fornecida for
muito baixa, a falta de fusdo do p6 ira deixar a peca repleta de porosidade; por outro lado,
se ela for muito alta, pode causar deposicdo no modo keyhole, em que a poca de fusédo
tem profundidade muito maior que seu didmetro e pode causar refusdo de mdultiplas
camadas, além de a energia fornecida ser suficiente para causar vaporizagdo do metal
[22,26,27].

Quando ocorre esse ultimo fenémeno, o vapor de metal escapa da superficie na
poca de fusdo a altas velocidades, causando uma presséo de reacdo que empurra o metal
liquido para baixo, criando uma zona de depressdo, conforme pode ser visto na Figura
2.4 [28]. Tang, Tan e Wong (2018) utilizaram um modelo CFD (dinamica de fluidos
computacional) para descrever o comportamento da poca de fusdo na fabricacdo de aco
inoxidavel 316L, o qual acusou a formacdo de porosidades nas fronteiras da poca de
fusdo, devido a um fluxo contrario de metal fundido provavelmente causado pela presséo
dos gases e a tendéncia a colapso do keyhole (zona de depressdo), durante o qual o gas

pode ser aprisionado, formando porosidade de caracteristica esférica [29].

Vapor Laser
de metal O

Gas da atmosfera \
> dl O

2
&
8

de depressao

Figura 2.4: llustragdo dos processos fisicos que podem ocorrer durante a fusdo no
processo PBF-LB/M. Adaptado de [28].
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Assim, podem-se formar poros de duas maneiras em pecas fabricadas por PBF-
LB/M: caso a densidade de energia fornecida seja muito baixa, a falta de fusdo causa
poros irregulares; enquanto se houver excesso de energia fornecida (densidade de energia
muito alta), pode haver aprisionamento de gases e formacao de porosidade esférica devido
ao efeito keyhole [29-31]. As Figuras 2.5 e 2.6 mostram esse fenbmeno para as ligas
AlSi10Mg [30] e TiAI6V4 [31], respectivamente. Vale ressaltar também que a porosidade
por aprisionamento de gases pode vir do processo de produgdo do pé (atomizagédo) e se

manter nas pecas acabadas.

1000 pm
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Figura 2.5: Morfologia da porosidade em amostras de AlISi1l0Mg fabricadas por PBF-
LB/M com velocidades de varredura de (a) 250 mm/s; (b) 500 mm/s; (c) 750 mm/s e (d)
1000 mm/s [30].

. 4 -_
a) E, = 58 J/mm? b) E. =117 J/mm? l ¢) E,=292 J/mm?
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Figura 2.6: Evolugdo da porosidade com o aumento da densidade de energia fornecida
na fabricac&o de uma peca fabricada em TiAl6V4 por PBF-LB/M (obs: a densidade 6tima

para fabricagéo foi encontrada pelos autores como 117 J/mm3 (b)) [31].
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Além disso, cita-se que a submissdo do material a taxas de resfriamento e
gradientes térmicos de valores muito altos durante a fabricagdo por MA com feixe Laser
gera tensdes térmicas residuais nas pecas em condi¢do as-built, que podem chegar a
magnitudes superiores ao limite de escoamento do material [32]. As consequéncias dessas
tensdes residuais vao desde alteraces dimensionais (warping) [13], até inducéo de modo
de fratura fragil sob tensédo, reducéo do limite de fadiga [17] ou surgimento de trincas
[33].

Trincas de tensdo (a frio) e de solidificacdo (a quente) se diferenciam tanto pela
temperatura, ou estagio do processamento, em que se formam, quanto pela morfologia.
Enquanto as trincas a frio se formam apds a solidificacdo do material, e se devem a
tensbes residuais que aparecem devido a processos de refusdo, ciclagem térmica e
variacdes de volume durante a solidificacdo de camadas superiores que tendem a
deformar as camadas inferiores ja formadas, as trincas a quente se formam durante a
solidificacdo, em sua maioria no estagio final desse processo, quando a fragdo de solido
se encontra entre 0.9 e 0.99, e se devem a tensdes elevadas no material semissolido que
tendem a “quebrar” o filme liquido restante e formar vazios que nucleiam trincas [34—
36].

As primeiras estdo relacionadas a resisténcia mecanica (quanto mais resistente o
material, maior a chance de trincar em vez de sofrer apenas distorc¢des) e a transformagoes
de fase que possam causar variagdes de volume e elevar tensdes na rede cristalina (como
a transformacdo martensitica), enquanto as Gltimas estdo mais relacionadas a composicédo
quimica do material e as suas propriedades de solidificacdo (formacdo de fases,
temperaturas solidus e liquidus, entre outras). Quanto ao aspecto morfoldgico, a tendéncia
é que trincas a frio se formem entre camadas, propaguem perpendicularmente a direcdo
de construcdo e causem delaminagdo, ao passo que as trincas a quente se formam nas
zonas onde a solidificacdo aconteceu por ultimo - onde o liquido ficou mais enriquecido
de elementos de liga que foram segregados na solidificacdo, que para agos ferramenta
especificamente, sdo as zonas onde se forma austenita retida.

A Figura 2.7(a) mostra as deformacgdes em um ago maraging, em comparagdo a
incidéncia de trincas em um aco ferramenta M2, na Figura 2.7(b), quando fabricados por
PBF-LB/M. Pode-se verificar que, para materiais mais ducteis - no caso de acos,

geralmente aqueles com menor teor de carbono como os maraging, a consequéncia das
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tensdes térmicas elevadas induzidas pelo processo de PBF-LB/M ¢ na forma de distor¢des
nas pecas finais com relacdo as dimensdes projetadas, quando removidos 0s suportes que
as prendem ao substrato. Por outro lado, materiais frageis, como no caso de acgos rapidos
e acos ferramenta para trabalho a frio - que contém um maior teor de carbono, tendem a
nuclear e propagar trincas quando submetidos as mesmas tensdes térmicas.

Em contrapartida, pode-se identificar na Figura 2.8(a) a zona onde se forma uma
trinca de solidificacdo para o ago ferramenta H13, bem como a superficie desse tipo de
defeito identificado na soldagem de uma liga Fe-18Mn-0.6C na Figura 2.8(b, c). Pode-se
verificar que, por se formar entre dendritas, gerando espaco que ndo pode ser preenchido
por liquido nos estagios finais da solidificacdo, a superficie da trinca a quente é
caracteristica, e ndo se identificam as mesmas marcas de propagacdo de trinca que
aparecem quando esta é proveniente de tensdes que causam falha no material. Causa,
identificacdo e prevencao de trincas a quente serdo assuntos tratados mais a fundo no

CAPITULO 4, enquanto o presente capitulo focara na prevencéo de trincas a frio.

Figura 2.7: (a) Distor¢fes causadas por tensdes térmicas em viga fabricada em aco
maraging M300 por PBF-LB/M [37]; (b) Trincas a frio causando delaminacdo em aco
ferramenta M2 fabricado por PBF-LB/M [38].
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Figura 2.8: (a) Imagem MEV de trinca a quente em aco ferramenta H13 fabricado por
PBF-LB/M. Adaptado de [1]; (b) Superficie de trinca de solidificacdo; e (c) Imagem
aproximada de relevo caracteristico da superficie de uma trinca de solidificacdo,
observadas na soldagem de liga Fe-18Mn-0.6C. Adaptados de [39].

As causas e 0s métodos de prevencdo ou remocgdo dos defeitos causados por
tensdes térmicas sdo diversos. Alteragdes dimensionais, por exemplo, sdo prevenidas pela
fabricacdo das pecas fixadas a um substrato, bem como pelo uso de estruturas de suporte,
ou removidas atraves de pos-processamento por usinagem [13]. Por outro lado, as tensdes
também podem ser prevenidas pelo preaguecimento do substrato, diminuindo os
gradientes térmicos e prevenindo assim o trincamento, podendo também favorecer a
tenacidade do material na condi¢do p6s-MA, pois, apesar de tornar a microestrutura mais
grosseira, 0 preaquecimento pode favorecer mecanismos de endurecimento secundario
como a precipitacdo de carbetos em acos ferramenta [40]. O tratamento térmico
posteriormente aos processos de manufatura aditiva também pode funcionar bem como

uma forma de aliviar tensdes residuais e evitar trincas [41].
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Todavia, o preaquecimento deve ser bem planejado e ndo pode ser aplicado a
temperaturas excessivas, a custa de tornar o material mais susceptivel a trincas pela
segregacéo de impurezas nos contornos de grdo [32]. Excesso de fornecimento de energia
devido a variacdes de parametros como aumento da poténcia de Laser ou diminuicdo da
velocidade de varredura, além da diminuicéo do tempo entre camadas (reduzindo o tempo
para dissipacdo de calor), podem alterar também as condic¢Ges de preaquecimento a que
sdo submetidas camadas anteriores enquanto se consolidam camadas posteriores (devido
a ciclagem térmica inerente ao processo), podendo causar tanto reducao de propriedades
mecanicas ao tornar a microestrutura mais grosseira, quanto susceptibilidade a trincas, ao
causar segregacdo de impurezas e induzir porosidade (que atuam como concentradores

de tensdo) por modo de fuséo keyhole [33].

2.3. Materiais e Métodos

Abaixo estdo descritas as etapas principais de desenvolvimento do trabalho

referente a este capitulo. Um fluxograma detalhado é mostrado na Figura 2.9.
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Figura 2.9: Fluxograma das atividades do Capitulo 2.

2.3.1. Material

O material utilizado para a fabricacdo de pegas por manufatura aditiva foi um pé
de aco ferramenta AISI A2, matéria prima doada pela empresa Villares Metals na forma
de bobina e processada por atomizagdo a gas em parceria com um projeto de mestrado do
mesmo grupo de pesquisa em que o presente trabalho foi desenvolvido. Os detalhes do
processo de atomizacdo e as caracteristicas do pé obtido podem ser verificados no
trabalho de Mathias [2,42].

O pd de AISI A2 foi testado utilizando um equipamento Malvern Morphologi G3

para determinagdo de tamanho e forma de particulas. A amostra analisada foi separada
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previamente as impressoes realizadas na Alemanha (se¢do 2.3.3), quando foi realizado o
peneiramento abaixo de 63 um. Os gréaficos de circularidade e razdo de aspecto podem
ser visualizados na Figura 2.10 e mostram que h& um declinio significativo de ambas
essas propriedades apds a regido dos 30-40 um. Porém, a circularidade ainda mantém
uma razdo acima de 0.90, enquanto a razdo de aspecto decai mais acentuadamente, até
0.80.

Em termos de distribuicdo de tamanho de particula, dso foi verificado em 37.5 um,
enquanto die foi determinado como 27.5 um e dgo em 62.6 um, o que indica que a
distribuicdo tem uma quantidade maior de particulas na regido 40 um e acima, e essas
mesmas particulas tém indices de morfologia (razéo de aspecto e circularidade) menores.

Mesmo assim, o po fluiu de maneira satisfatoria durante os processos de MA.

Circularidade Razdo de Aspecto
1 —e— Circularidade Média 1 | —e—RA Média
098 | 096 -
0.96 092 |
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Figura 2.10: Resultados da analise morfolégica do pé de AISI A2 fabricado por

atomizagdo a gas e peneirado abaixo de 63 um.

2.3.2. Manufatura aditiva de AISI A2 por PBF-LB/M sem preaquecimento

O primeiro experimento realizado foi um fatorial 3%, variando os fatores: (i)
poténcia do Laser, (ii) velocidade de varredura do Laser e (iii) distancia de hatch; em 3
niveis cada, fixando a espessura de camada em 30 um. Para tanto, foi utilizado um
equipamento Omnitek OmniSint 160 (Figura 2.11), com Laser de fibra Yb: YAG, de

poténcia maxima 400 W, e uma area de trabalho circular de diametro 156 mm e altura
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200 mm, e um substrato de AISI 1020. A Tabela 2.3 mostra um resumo dos niveis
escolhidos para cada parametro, que foram selecionados com base em um levantamento
das janelas de pardmetros testadas na literatura para o aco AISI H13, e a descrigdo

completa dos parametros por amostra numerada pode ser encontrada na Tabela A.1.

Tabela 2.3: Resumo dos parametros de processo para 0 primeiro experimento.

Parametros
A Velocidade Distancia de | Espessura de
Poténcia (W) (mm/s) hatch (um) | camada (um)
-1 150 550 80
2 30
= 0 200 700 90 fi
> (fixo)
1 250 850 100

Cada combinacdo de parametros foi utilizada em triplicatas, de forma a totalizar
81 amostras. A estratégia de varredura escolhida foi a de stripe hatching, com
comprimento maximo de curso (stroke) de 5 mm e variacdo de direcdo de 32° entre
camadas subsequentes, conforme Fonseca et al. [43] e Oliveira et al. [1], que pode ser
vista na Figura 2.12. Foi ainda empregada uma refusdo na Gltima camada, para melhorar
0 acabamento da superficie. As amostras em sua condi¢do como fabricadas podem ser
vistas ainda sobre o substrato na Figura 2.13. A remoc¢éo das amostras foi feita por meio
de serramento, e a base foi esmerilhada para as que apresentaram resquicios do substrato

apos o corte.



Figura 2.11: Equipamento Omnitek OmniSint-160.
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Figura 2.12: Estratégia de varredura stripe hatching. Adaptado de [43].
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Figura 2.13: Amostras fabricadas em AISI A2 por PBF-LB/M sobre o substrato
(baseplate).

2.3.2.1.  Andlise de densidade e porosidade planar

Todas as amostras apos remocao do substrato foram submetidas a medicao de
densidade por método de Arquimedes utilizando um densimetro digital Gehaka DSL 910,
de forma que foram calculados as médias e os desvios-padrdo entre as triplicatas para
cada combinacgédo de parametros. A densidade foi entdo plotada em funcdo da densidade
de energia VED, que por sua vez foi calculada a partir da Equacéo (2.1). Posteriormente,
foi utilizado um planejamento Box-Behnken [44] para reduzir o nimero total de amostras
para 29 (13 combinagfes de pardmetros com triplicatas) e selecionar os pontos centrais
para analise de porosidade.

Para tanto, foi feito um corte paralelo a direcdo de construcdo (BD), a
aproximadamente 2 mm da face lateral das amostras para descartar efeitos de borda, em
um equipamento de corte Buehler Isomet 5000 com disco diamantado. As amostras entéo
tiveram a secdo longitudinal preparada no plano do corte por lixamento até 2000 mesh e
polimento com pasta de diamante 6 pum. Finalmente, imagens a 50x foram adquiridas na
secdo sem ataque quimico por microscopia Optica (MQO) e a porosidade planar foi



23

determinada utilizando o software ImageJ. O valor de porosidade e o desvio padrdo foram

calculados em porcentagem de area, por uma média entre 5 imagens de cada amostra.

2.3.3. Manufatura aditiva de AISI A2 por PBF-LB/M com preaquecimento

Para o segundo experimento, foi explorada a possibilidade de prevencéo de trincas
a frio (por tensdo) por meio da utilizacdo de preaquecimento no substrato (reducédo de
gradientes térmicos) e o emprego de diferentes estratégias de varredura (melhor
distribuicdo de tensdes). As impressdes foram realizadas durante o periodo de Estagio de
Pesquisa no Exterior (BEPE-FAPESP), nas instalacbes do Leibniz-Institut fir
Werkstofforientierte Technologien IWT-Bremen, na Alemanha, sob a supervisdo do Prof.
Adj, Dr. llya Okulov. O equipamento utilizado foi uma impressora Aconity3D GmbH
AconityMini, com Laser de fibra capaz de atingir poténcias até 700 W, equipada com
modulo de preaquecimento resistivo de substrato para base de @100 mm, capaz de atingir
temperaturas de até 700°C (Figura 2.14).
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b)

Modulo de preaquecimento

VISTA SUPERIOR VISTA LATERAL

Camara de impressdo Viio entre substrato e
cimara (preenchido Placa aquecida
com po) (parte do modulo)

@100 mm

@150 mm

Substrato

Figura 2.14: (a) Equipamento Aconity3D GmbH AconityMini; (b) Esquema ilustrando

posicionamento do substrato no médulo de preaquecimento.

Um experimento fatorial 4x5 foi realizado, fabricando amostras em formato de
paralelepipedo (6 x 6 x 5 mm®), variando poténcia em 4 niveis e velocidade de varredura
em 5, com temperatura de preaquecimento de 200°C, conforme resumido na Tabela 2.4.
O experimento foi feito de forma espelhada separando o substrato em duas partes, sendo
que na superior foram fabricadas amostras utilizando a mesma estratégia stripe hatching
do primeiro experimento, e na inferior foi utilizada a estratégia de ilhas 2 x 2 mm?, como
pode ser observado na Figura 2.15. No total foram fabricadas 40 amostras, sendo 20 com
a estratégia de stripe hatching, e outras 20 com estratégia de ilhas. O substrato utilizado

foi de material AISI 316L, com a superficie jateada.
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O modelamento das pecas e projeto das camadas por distancia de hatch e
estratégia de varredura, bem como o fatiamento do modelo com a espessura de camada
indicada (Tabela 2.4), foram feitos utilizando o software Autodesk Netfabb. A entrada da
poténcia e velocidade de varredura foi feita diretamente no software AconityStudio, que
controla os parametros do equipamento. Foi utilizada uma atmosfera controlada de
argbnio, o processo PBF-LB/M foi iniciado apds a reducdo do nivel de O- na cdmara para
50 ppm, e o nivel foi mantido abaixo de 200 ppm durante todo o processo.

A posicdo de cada amostra com sua combinacdo de parametros foi aleatorizada, e
a descricdo completa de cada combinacdo de parametros por amostra numerada pode ser
encontrada nas Tabelas Tabela A.2 e Tabela A.3. A Figura 2.16 mostra as pecas
fabricadas ainda sobre o substrato. A remocéo foi feita por meio de corte por eletroeroséo
a fio (EDM), e cada substrato foi fresado e jateado para reutilizacdo em processos

posteriores.

Tabela 2.4: Resumo dos parametros de processo para 0 segundo experimento.

Parametros
Poténcia | Velocidade | Distanciade | Espessura de Temperatura de
(W) (mm/s) hatch (um) | camada (um) | preaguecimento (°C)
100 500
150 600
3 80 30 200
= | 200 700 (fixo) (fixo) (fixo)
250 800
- 900
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Figura 2.15: Esquema das estratégias de varredura empregadas no experimento: (a)

Stripe Hatching; (b) llhas.

Figura 2.16: Amostras fabricadas com preaquecimento de 200°C, ainda no substrato.

2.3.3.1.  Andlise de porosidade e determinacao da janela de processamento

Para determinacdo da janela de processamento, as amostras foram cortadas

paralelamente a direcdo de construcdo, a 2 mm da lateral, e preparadas na secdo
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longitudinal, no plano de corte, por lixamento com lixas de SiC até 1200 mesh em um
equipamento de preparacdo automatico Struers Tegramin, seguido de polimento com
silica coloidal OP-S 0.25 um. A secdo longitudinal foi entdo avaliada por microscopia

optica (MO) e a porosidade planar calculada utilizando o software imageJ.

2.3.3.2.  Impresséo adicional, ensaio DRX em sincrotron e testes mecanicos

Com a janela de processamento encontrada no experimento anterior para obter as
amostras com menor porosidade, realizou-se um experimento adicional com duas sessdes
de impressdo: a primeira com preaquecimento a 200°C e a segunda a 500°C. Em ambas,
foram fabricadas 10 amostras cubicas (5 x 5 x 5 mm?®) e 3 amostras paralelepipedais (15
X 45 x 3 mm?®), que podem ser vistas na Figura 2.17. A partir das amostras
paralelepipedais, fabricaram-se corpos de prova de tracdo para ensaio com
monitoramento in-situ por DRX (Figura 2.18), com o intuito de determinar a formacéo
de fases e se a aplicacdo de tensdo poderia transformar a fase austenita retida e causar
efeito TRIP (plasticidade induzida por transformagé&o).

As amostras cubicas foram cortadas em fatias de 1 mm de espessura, e submetidas
a tratamentos térmicos conforme a Tabela 2.5, para verificar a partir das analises DRX
se: (i) o preaquecimento do substrato causa alteracdo na fracdao de fases do AISI A2 em
seu estado as-built; (ii) as amostras tratadas por revenimento a diferentes temperaturas
contém fracOes diferentes de austenita retida; e (iii) o preaquecimento do substrato a
diferentes temperaturas, bem como o revenimento a diferentes temperaturas, tem
influéncia no parametro de rede da fase martensita — e consequentemente nas tensoes

residuais na rede, que podem gerar trincas a frio.



Figura 2.17: Amostras fabricadas para teste de DRX e tragdo com monitoramento in-

situ de DRX em sincrotron, fabricadas a (a) 200°C e (b) 500°C.
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Figura 2.18: Corpo de prova de tracdo para monitoramento in-situ com DRX: (a)

Desenho-base para fabricacéo; (b) Corpo de prova fabricado.

Tabela 2.5: Tratamentos térmicos aos quais foram submetidas as amostras cubicas.

) o Meio de )
Amostra | Preaquecimento | Austenitizacéo . Revenimento
témpera
A2-200°C | 650°C, 15 min 954°C, 30 min 200°C, 2h
Ar
A2-500°C | 650°C, 15 min 954°C, 30 min 500°C, 2h

As analises foram feitas por DRX de sincrotron de alta energia, em amostras de

até 1 mm de espessura, na linha PETRA 111 P02.1 do Deutsche Elektronische Synchrotron

DESY, em Hamburgo, na Alemanha. Para tanto, as amostras foram lixadas até 2000

mesh. As medicdes foram realizadas a temperatura ambiente, com uma radiacdo de
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comprimento de onda A = 0.2074 A (energia ~ 60 keV), tamanho de feixe na amostra de
0.5 x 1.1 mm?, e tempo de exposicdo de 120 s. A distancia amostra-detector foi fixada
como 1000 mm e calibrada utilizando o software Data Analysis WorkbeNch (DAWN) a
partir dos dados de uma amostra padrdo em pé de LaBe (NIST-660c). Finalmente, os
dados obtidos a partir das imagens aferidas no detector foram integrados para curvas
intensidade x 20 utilizando o software DAWN. A Figura 2.19 mostra o setup para ensaio
de tracdo com monitoramento de DRX in-situ.

Figura 2.19: Setup de ensaio de tracdo com DRX in-situ na linha PETRA 111 P02.1: (a)
Modulo de ensaio de tragdo evidenciando posi¢do da amostra; (b) Imagem panoramica

demonstrando a montagem do moédulo em relacdo do feixe e ao detector (Fonte: Autor);
(c) Principio do ensaio. Adaptado de [45].
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2.4.  Resultados e discussdes
2.4.1. Manufatura aditiva de AISI A2 por PBF-LB/M (sem preaquecimento)

A Figura 2.20 evidencia o grafico de densidade e porosidade para o aco ferramenta
A2 fabricado por PBF-LB/M no presente experimento, em fun¢do da densidade de
energia. Sao identificadas trés “zonas”, em que se identificam: (i) porosidade irregular
por falta de fusdo (zona de baixa energia); (ii) amostras densificadas (energia média —
janela de processamento); e (iii) porosidade regular indicando modo de fusé@o keyhole
(energia elevada). A partir da zona em que se comegam a obter amostras sem falta de
fusdo (acima de 80 JJmm?), comecam a aparecer trincas com alta incidéncia, evidenciando

a maior dificuldade na fabricacao desse material por PBF-LB/M.

>
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Figura 2.20: Gréafico de densidades e porosidades em funcdo da densidade de energia,
exemplificando a secdo de amostras com baixa, média e alta densidade de energia com

seus defeitos caracteristicos.

A partir dos dados, foi feita uma analise por ANOVA utilizando o software
Minitab®. Devido a alta densidade de trincas, os dados de porosidade estdo visivelmente
afetados, porém se verifica uma tendéncia nos dados de densidade. A Figura 2.21(a)
mostra o grafico dos efeitos para cada parametro, indicando que:
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Com o aumento da poténcia, hd um efeito inicial de aumentar a densidade,
e com maior aumento, outra tendéncia a reduzir esse valor. 1sso
acompanha os modos de fusdo, sendo que com poténcia baixa, ha uma
propensdo a falta de fusdo, enguanto com poténcia muito alta, ha
propensdo a modo de fusdo keyhole que pode levar a aprisionamento de
gases — ambos 0s casos geram maior porosidade.

O aumento da velocidade de varredura tende a reduzir a densidade, pois
quanto menor o tempo de incidéncia do Laser em uma regido, maior sera
a dificuldade para fundir o material e maior a incidéncia de porosidade por
falta de fusdo. Velocidades excessivamente baixas também terdo efeito
similar ao de poténcias altas, ao aumentar o aporte térmico sobre o material
e poder induzir modo de fusdo keyhole.

O aumento da distancia de hatch também tende a reduzir a densidade.
Isso se d& devido a necessidade de uma sobreposicdo minima entre as
pistas para que ndo haja falta de fusdo [46]. Porém, apesar de o efeito ser
coerente com a teoria, pode-se ver pela Figura 2.21(b) que um teste Tukey
de comparacdo entre médias mostrou ser ndo significativa, dentro de uma
confiabilidade de 95% (o = 0.05), a influéncia desse parametro, no range
de 80 a 100 um, para o presente experimento.
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a) Efeitos principais sobre a Densidade
Médias dos Dados
Poténcia Velocidade Hatch
7.600 .
. L ]
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/ . N
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7.525 .
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b Teste Tukey de comparagdo simultanea 95%
Diferencas de Médias para Densidade (Hatch)
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Se um intervalo ndo contém o valor zero, as médias correspondentes 1ém diferenca significativa

Figura 2.21: (a) Efeitos dos parametros do processo sobre a densidade das amostras; e
(b) Teste Tukey de comparacdo entre médias evidenciando que ndo houve variacdo
significativa da densidade com a distancia de hatch para o presente experimento (Obs: se
um intervalo ndo contém o valor zero, as médias correspondentes tém diferenca

significativa).

Com esses dados em maos, e tendo uma influéncia ndo significativa, porém um
efeito inversamente proporcional da distancia de hatch sobre a densidade, tomou-se 0
valor de 80 um como sendo o mais adequado, e construiu-se um mapa de densidade em
funcdo de velocidade e poténcia, que pode ser visto na Figura 2.22. Acompanhando o que
foi visto no gréfico dos efeitos (Figura 2.21), a densidade mostrou uma tendéncia a
aumentar com a diminuicéo da velocidade de varredura e aumento da poténcia. E possivel

tambem verificar que, pela alta ocorréncia de trincas, as maiores densidades encontradas
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foram em torno de 7,6 g/cm?, o que representa 96,7% da densidade do aco AISI A2, que
é de 7,86 g/cm?.

8507 = 7317
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= 7.436
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550
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Figura 2.22: Mapa de densidade em funcédo de velocidade de varredura e poténcia, para
distancia de hatch de 80 pm.

Apesar da identificacdo de uma janela de processamento 6tima em fungdo da
densificacdo das pecas, faz-se a ressalva de que o problema das trincas prejudicou
significativamente a integridade das pegas. As proximas se¢des descrevem tentativas de
atacar esse problema por meio do emprego de preaquecimento do substrato e estratégias
de varredura distintas da inicial (2.4.2) e as constatacGes sobre a natureza dos defeitos
apos a execucdo de todos os experimentos (2.4.3).

2.4.2. Manufatura aditiva de AISI A2 por PBF-LB/M (com preaquecimento)

Inicialmente, foi realizado o experimento com a temperatura de preaquecimento
de 200°C. Ao fabricar simultaneamente amostras com ambas as estratégias de varredura
propostas, verificou-se que a estratégia de ilhas 2 x 2 mm? teve no geral um desempenho
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insatisfatério, causando uma alta incidéncia de porosidade tipo keyhole e uma alta
densidade de trincas, algumas se propagando por uma grande parte da se¢do da amostra
(Figura 2.23).

Depressoes *
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Sl e : densidade de
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1e - 3, e 2 fena

P=100 W
V =450 mm/s

P=150W
V=900 mm/s

1 mm

Figura 2.23: Imagens de MO com exemplos de amostras fabricadas com a estratégia de
ilhas, com poténcias de: (a) 150 W; (b) 100 W.

Por outro lado, observou-se um resultado mais satisfatorio nas amostras fabricadas
pela estratégia de stripe hatching. A Figura 2.24 mostra um comparativo entre as
porosidades planares em funcdo da velocidade de varredura, para cada um dos quatro
niveis de poténcia utilizados. Para poténcias de 200 e 250 W, observou-se que a energia
aplicada foi excessiva e causou alta porosidade do tipo keyhole, mesmo para velocidades
mais altas.

Para 100 e 150 W, é possivel ver no comparativo da Figura 2.25 e da Figura 2.26
que a poténcia mais alta causou sempre uma mais alta densidade de trincas, enquanto a
100 W se observaram algumas amostras com baixa incidéncia de defeitos. Uma
aproximacgdo da curva de tendéncia para P = 100 W na Figura 2.24(b) revela que a
velocidade 6tima esta entre 600 e 750 mm/s, encontrando-se o valor de 655 mm/s por
meio da derivacdo da equacdo. Porém, mesmo nas amostras mais densificadas,
encontraram-se varias microtrincas dificeis de identificar por microscopia optica,

conforme pode ser visto na Figura 2.26. O préximo passo foi, entdo, de verificar se uma
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temperatura mais alta de preaquecimento seria capaz de mitigar por completo a incidéncia

de trincas.
a), b),
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Figura 2.24: (a) Comparativo entre poténcias para a porosidade em funcéo da velocidade
de varredura, nas amostras fabricadas com estratégia stripe hatching; (b) Linha de
tendéncia calculada para P = 100 W.
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Figura 2.25: Imagens de MO com comparativo das amostras fabricadas por stripe

hatching a poténcias de 100 W e 150 W.
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Figura 2.26: Microtrincas observadas por MO em amostras fabricadas com

preaquecimento de substrato em estratégia de varredura stripe hatching: (a) P = 100 W,

v =600 mm/s; (b) P =150 W, v = 750 mm/s.
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2.4.2.1. Impressao adicional, ensaio DRX em sincrotron e testes mecanicos

A Figura 2.27 mostra um comparativo entre as amostras cubicas no estado as-built
e tratadas termicamente, para preaquecimento a 200°C (a) e 500°C (b). Os detalhes do
refinamento Rietveld para os difratogramas em ambos os casos podem ser vistos na
Tabela 2.6 que mostra que a temperatura de preaquecimento do substrato ndo teve
influéncia significativa na fracédo de fases, nem no parametro de rede c da fase martensita,
0 que dita a quantidade de carbono nessa fase e a distor¢do da rede cristalina (c/a), que
estd diretamente relacionada a tensdes que podem levar a trincamento. As curvas de

refinamento podem ser visualizadas na Figura 2.28.
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Figura 2.27: Difratogramas obtidos em sincrotron de alta energia para amostras

fabricadas com preaquecimento de (a) 200°C; (b) 500°C.
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Figura 2.28: Curvas de aproximagéo e erro para o refinamento Rietveld realizado nas
amostras (a)200°C, como fabricada por PBF-LB/M; (b) 500°C, como fabricada por PBF-
LB/M; (c) 200°C, apos tratamento térmico; (d) 500°C, ap0s tratamento térmico.

Tabela 2.6: Resultados do refinamento Rietveld para as amostras ensaiadas por DRX de
alta energia em sincrotron (DESY/PETRA 111 P02.1). As colunas correspondem a fracao
de austenita retida f(y), parametros de rede (a, c) da fase martensita e razdo c/a entre os

parametros de rede distintos da fase tetragonal de corpo centrado (BCT).

Antesdo TT ApOosoTT

a C a C
(Mart) | (Mart) (Mart) | (Mart)

200°C | 30.80% | 2.87122 | 2.93764 | 1.023 | 1% | 2.86615 | 2.88819 | 1.008

Amostra | f(y) cla f(y) cla

500°C | 28.70% | 2.86751 | 2.93274 | 1.023 | 3.30% | 2.86821 | 2.88657 | 1.006
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Pode-se verificar, pelos resultados obtidos no ensaio de DRX com sincrotron e no
refinamento Rietveld, que a formacdo de fases do aco ferramenta A2 quando fabricado
por PBF-LB/M néo teve alteragéo significativa devido ao preaquecimento do substrato.
A fracdo de austenita retida entre as amostras como fabricadas, com preaguecimento a
200°C e 500°C, e muito proxima, e em ambas ndo foi encontrada a formacao de carbetos.
A razdo c/a, parametro que mostra o nivel de distorcdo na fase martensitica,
comparativamente indicando a diferencga no teor de carbono e a magnitude das tensdes na
rede cristalina, também se mostrou igual entre as duas amostras. Por fim, verifica-se que
o tratamento térmico pdde decompor a austenita retida em ambos os casos, porém néo se
verificou de forma detectavel pelo ensaio DRX a formacao de carbetos.

Com relacéo aos ensaios de tragdo realizados com monitoramento de DRX in-situ,
infelizmente, devido a presenca de trincas nas amostras, elas falharam antes que se
atingisse o limite de escoamento. Sendo assim, ndo foi possivel avaliar com clareza a
resisténcia mecanica do material, e ndo foi observada transformacao de fase devido a falta
de deformacdo pléastica.

Os resultados obtidos nos itens 2.4.1 e 2.4.2 evidenciam que, com a fabricacéo
nos equipamentos utilizados, as estratégias de varredura empregadas e o preaquecimento
do substrato em temperaturas até 500°C, as técnicas exploradas ndo foram eficazes em
prevenir a incidéncia de trincas no aco ferramenta AISI A2 fabricado por PBF-LB/M.
Dessa forma, faz-se uma discussdo geral sobre a natureza desses defeitos no proximo

item, para que seja tracado um novo plano de acéo.

2.4.3. Desafios e investigacdo

Devido a ineficacia do método de preaquecimento no experimento anterior, até
temperaturas de 500°C, em prevenir a formacao de trincas no material quando fabricado
por PBF-LB/M, investigagdes adicionais foram feitas para determinar a causa e o plano
de acéo para prevencao de defeitos em posteriores experimentos. Inicialmente, discute-se
amorfologia dos defeitos encontrados perante o que se verifica na literatura para materiais
fabricados por MA a Laser, e também por soldagem (ja que alguns defeitos similares

podem ocorrer nesses dois processos).
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A Figura 2.29(a) mostra uma imagem de MEV evidenciando o caminho por onde
as trincas se propagam nas amostras fabricadas por PBF-LB/M em AISI A2, enquanto na
Figura 2.29(b, c) pode-se ver a superficie de falha de um defeito na mesma amostra.
Ambos indicam uma similaridade muito grande com as imagens vistas na Figura 2.8, que
mostram caracteristicas especificas de trincas de solidificacdo. Essas observacoes, aliadas
a constatacdo de que o emprego de técnicas para prevencao de trincas por tensdo acabou
por néo surtir efeito na formacéo de defeitos durante o processo, sdo um forte indicativo
de que as trincas na verdade estdo acontecendo durante a solidificacdo. A estratégia de
prevencdo, nesse caso, passa por outras técnicas, ja que a causa dos defeitos seria ndo
somente pelas condicOes e pelos pardmetros de processo em si, mas principalmente

devido a composicdo do material.

10 um

| um

Figura 2.29: Imagens MEV de uma trinca observada em amostra como fabricada de AISI
A2 fabricada por PBF-LB/M: (a) Caminho de propagacéo da trinca passando somente
pela fase austenita (mais clara), sem cruzar as células de martensita (mais escura).

Reagente: Nital 5%; (b) e (c) Superficie de trinca em dois aumentos diferentes.
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Outro problema que foi verificado, este durante as impressdes com agquecimento
de substrato a 500°C, foi a oxidagdo excessiva do substrato e do p6é no seu entorno ao
final do processo de fabricacdo (Figura 2.30). Isso levou ao descarte de uma grande
quantidade de material ao final dos processos que foram feitos com preaquecimento a
essa temperatura, e questionamento sobre a possibilidade da assimilagéo de oxigénio que
pudesse causar defeitos.

Nesse ambito, um estudo foi feito no software Pandat, utilizando a base de dados
Panlron2020 para criar um diagrama pseudobinario variando a quantidade de oxigénio
em relacdo a liga base AISI A2 (Figura 2.31). Causas e métodos de avaliagdo da
susceptibilidade a trincas a quente serdo discutidos mais a fundo no CAPITULO 4, porém
vale uma ressalva inicial de que um indicativo da propensdo do material a sofrer trincas
de solidificacdo € o chamado intervalo de solidificacdo AT, dado pela diferenca entre a
temperatura solidus e a temperatura liquidus para uma dada composi¢do, sendo que
guanto maior esse intervalo, maior é a susceptibilidade a trincas [34,36]. E possivel ver
pelos diagramas construidos que uma pequena adi¢do de oxigénio, na ordem de 0,1%,
pode causar que 0 AT para 0 A2 suba de aproximadamente 120°C (Figura 2.31(a)) para
valores superiores a 600°C (Figura 2.31(b)).
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Entorno — oxidacao vermel

Figura 2.30: Imagem de impressdo adicional com preaquecimento do substrato a 500°C
evidenciando oxidacdo no poé e nas pecas fabricadas, no entorno do substrato e do médulo
de preaquecimento. O fenbmeno levou ao descarte de uma grande quantidade de p6 que

ndo pdde ser peneirada e reutilizada em processos posteriores.
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Figura 2.31: Diagramas pseudobinarios calculados a partir da variacdo em funcédo da
composicao da liga base AISI A2, de: (a) porcentagem de carbono; (b) Porcentagem de

oxigénio.

Utilizando os detectores na interface do software do equipamento
(AconityStudio), manteve-se durante o processo sempre uma quantidade de oxigénio no
nivel recomendado (abaixo de 100 ppm) durante o processo, e a secagem do po foi feita
antes dos processos de impressdao em estufa a 80°C, por 1h, o que tem por objetivo
eliminar a umidade. Também foi tomado cuidado para que fosse removido todo o pé
oxidado, o que a andlise de teor de oxigénio em amostras de po antes e ap0s impressoes
com preaquecimento de substrato contida na Tabela 2.7 pode indicar que foi
provavelmente efetivo, sendo que ap6s duas impressdes a 200°C e mais duas a 500°C de

preagquecimento, ndo houve um aumento significativo no teor de oxigénio do po.

Tabela 2.7: Comparativo entre o teor de oxigénio em amostra de p6 guardada
previamente as impressdes com preaquecimento do substrato, e apds duas impressoes a
500°C de preaguecimento.

Teor O Teor O
(antes da fabricacéo) (depois da fabricacéo)

0,0730% =+ 0,0041% 0,0745% + 0,0000% (*)
*Desvio padrédo abaixo da quarta casa decimal
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As préticas informadas foram todas levadas em consideragdo com o intuito de
prevenir a oxidacdo dos pos, entdo o caso de ocorrer esse fendmeno provavelmente advem
de problemas com o equipamento, podendo ser uma falha na vedacao do préprio modulo
de preaquecimento do substrato. As analises, portanto, levam a crer que as falhas foram
causadas de fato por trincas a quente devidas a composicao do material. Isso foi tido como
base para o planejamento das praticas empregadas no CAPITULO 4, que trata de

prevencéo de trincas de solidificacéo.

2.5. Conclusoes

O presente capitulo compilou experimentos de otimizacdo de parametros para
manufatura aditiva do ago ferramenta AISI A2 por PBF-LB/M. Para tanto, foram
utilizados dois equipamentos diferentes e empregadas diversas estratégias para
densificacdo das amostras, aliada a mitigacdo de defeitos. Pode-se verificar que €
possivel, em termos de poténcia, velocidade de varredura e distancia de hatch, encontrar
uma janela de processamento adequada para garantir a méaxima densificacdo e prevenir
defeitos na forma de porosidade. Por outro lado, os experimentos ndo foram capazes de
atuar com eficacia na prevencdo do trincamento. ApoOs a descricdo dos resultados, as
seguintes conclusGes podem ser tiradas:

e A partir do primeiro experimento, sem preaquecimento do substrato, foi possivel
verificar como sdo os efeitos dos principais parametros de processo sobre a
densidade do material em seu estado como fabricado por PBF-LB/M:

i. Poténcia do Laser: a baixas poténcias, o material tende a formar
porosidade por falta de fusdo, devido a incapacidade de fundir a camada
por completo e penetrar a camada inferior, enquanto a altas poténcias, a
penetragdo se torna muito alta, o aporte térmico muito elevado, e 0 modo
de fusdo passa a ser keyhole, o que causa porosidade por aprisionamento
de gases. Existe um valor médio, portanto, que é 6timo para densificacéo
sem excesso de energia.

ii. Velocidade de varredura: no experimento conduzido, no range entre 550
e 850 mm/s, foi verificada uma diminuicdo da densidade com o aumento

da velocidade. Isso se deve a reducao do tempo de interacdo do Laser com
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o material, o que diminui a energia fornecida e causa porosidade ao
impedir a fusdo completa da camada. Sabe-se, porém, pela literatura, que
velocidades muito baixas podem também causar excesso de energia e
induzir modo keyhole de fusdo, causando porosidade por aprisionamento
de gases — isso provavelmente ndo foi observado devido ao range de
parametros que foi utilizado no experimento.

iii. Distancia de hatch: O aumento da distancia de hatch é inversamente
proporcional a densidade energia fornecida no processo, bem como a
densidade final das pecas. Porém, para o range de parametros utilizado no
experimento, verificou-se que, a 95% de confiabilidade, n&o houve
variagdo significativa nas médias de densidade com a variagdo do hatch
entre 80 e 100 pum.

Apesar de ser possivel identificar uma janela 6tima de parametros em termos de
densificacdo do material, os processos ndo foram capazes de mitigar a incidéncia
de trincas no material em seu estado como fabricado por PBF-LB/M. Mesmo o
emprego de técnicas como a variacdo da estratégia de varredura para uma que
possa melhorar a distribuicdo de tensdes, ou o preaquecimento do substrato a
temperaturas até 500°C, ndo foram suficientes para prevenir a incidéncia de
trincas.

Apos andlise dos dados e investigacdo mais profunda sobre a morfologia dos
defeitos encontrados, foi verificado que sua natureza é provavelmente de trincas
de solidificacdo (a quente), e que tanto sua causa, quanto a estratégia para mitiga-
los, passa pela composi¢do do material base ou pela introducgdo de particulas de
inoculantes para alterar o modo de solidificagdo. O CAPITULO 4 ir4 tratar sobre
a estratégia que foi tomada no presente trabalho.

Os resultados do ensaio por DRX em sincrotron de alta energia também
evidenciaram que nao houve alteracdo na formacao de fases quando o material foi
fabricado por PBF-LB/M com preaquecimento do substrato. A fracdo de austenita
retida para 200°C e 500°C se mostrou muito préxima, bem como o parametro c/a

da martensita, e ndo houve detecgéo de carbetos em ambas as amostras.
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CAPITULO 3 - TRATAMENTO TERMICO DE ACO FERRAMENTA AISI
A2 FABRICADO POR PBF-LB/M: MICROESTRUTURA E
PROPRIEDADES

3.1. Introducéo

A manufatura aditiva por processos a Laser, como PBF-LB/M e DED-LB/M,
submete os materiais fabricados a condic¢des severas na forma de taxas de resfriamento e
gradientes térmicos muito elevados. Isso induz a criagdo de microestruturas muito
especificas, intrinsecas ao procedimento, e propriedades diferentes de amostras
convencionais, que incluem anisotropia na resisténcia mecanica, conforme o crescimento
de grdo que acompanha a maxima extracdo de calor a partir da estratégia de varredura
aplicada, além de reducdo na ductilidade devido a tensbes térmicas causadas pela
solidificacdo camada a camada, refuséo e ciclagem térmica, e alta retencdo de austenita
na MA de acos.

Essas caracteristicas singulares levam a necessidade de pds processamento,
principalmente em agos ferramenta, por meio de tratamentos térmicos, para garantir que
0s materiais atinjam as condicGes necessarias para sua utilizacdo. Porém, devido ao
processamento diferente do convencional, pode ser que também seja necessario modificar
o0s tratamentos para que se atinjam as propriedades adequadas, ou possivelmente melhores
do que no caso do processamento convencional. Em alguns casos, por exemplo, a
aplicacdo do revenimento sem que seja feita austenitizacdo em acos ferramenta fabricados
por MA garante a precipitacdo de fases secundarias que incrementam a resisténcia e
diminuem as tensdes na rede ao difundir o carbono da martensita, mas ao mesmo tempo
mantém a resisténcia mecanica elevada que se obteve a partir do elevado refinamento da
microestrutura advindo do processo de MA. Ainda faltam estudos sobre o efeito de
tratamentos térmicos na microestrutura, formacdo de fases e propriedades de ago A2
fabricado por manufatura aditiva.

Neste capitulo, seré estudada a microestrutura do aco ferramenta A2 em seu estado
como fabricado por PBF-LB/M, e os efeitos de tratamentos térmicos pensados para o
material nesse estado especifico, em comparacao ao tratamento convencional. Discussdes

serdo feitas em relacdo a retencéo de fase austenita, precipitacdo de fases secundarias e
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seus efeitos na dureza do material, utilizando pecas fabricadas no CAPITULO 2 como
matéria prima. Devido a alta incidéncia de trincas, ndo puderam ser realizados ensaios de
tracdo, porem foram realizadas medidas de dureza e ensaio de desgaste nas amostras
obtidas.

3.2. Revisdo Bibliografica
3.2.1. Processos de MA a Laser: efeitos na microestrutura

Processos de manufatura aditiva tém caracteristicas muito diferentes dos
processos convencionais e induzem microestruturas distintas, principalmente devido as
altas taxas de resfriamento, que podem atingir valores da ordem de 10° K/s no processo
PBF-LB/M [47], e da ordem de 10* K/s no processo de Deposi¢do por Energia
Direcionada a Laser de Metais (DED-LB/M) [48,49]. O processo PBF-LB/M geralmente
vai apresentar as mais altas taxas de resfriamento dentre as técnicas de MA, devido as
altas velocidades de varredura [50]. Com essas altas taxas de resfriamento e os altos
gradientes térmicos, a razdo G/R (gradiente de temperatura / velocidade de solidificacao)
pode ser muito elevada e causar um crescimento celular, como observado para o aco
ferramenta H13 na Figura 3.1 [51]. Nos processos PBF-LB/M e DED-LB/M, também é
comum a formacdo de uma textura de grdos colunares com uma das dire¢fes <100> (de
maior crescimento) tendendo a se alinhar a direcdo da maxima extracéo de calor. A Figura
3.2 mostra esse padrdo para uma varredura unidirecional na qual a méaxima extracdo de

calor est4 a 60° da horizontal, na fabricac&o de Inconel 718 por DED-LB/M [52].
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Figura 3.1: Imagens de MEV do aco ferramenta H13 processado por PBF-LB/M: (a) e
(b) secdo transversal; (c) e (d) secdo longitudinal (BD — direcdo de construcéo; linhas

tracejadas — fronteira da poca de fusdo). Adaptado de [51].

Figura 3.2: (a) llustracdo esquematica da direcdo de maxima extracdo de calor na
varredura unidirecional do Laser em um processo DED-LB/M para fabricacao de Inconel
718; (b) Padréo de solidificacdo calculado pelos autores com a dire¢do [001] alinhada a
maxima extracdo de calor; (c) Micrografia do Inconel 718 fabricado por DED-LB/M.
Adaptado de [52].
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A microestrutura nos processos de MA também sera heterogénea em relacdo a
diferentes regides da peca fabricada. Camadas mais superficiais da pega, por exemplo,
tém uma menor troca de calor com o substrato em comparacao a camadas mais proximas
a base da peca, 0 que afeta a razdo G/R e, consequentemente, a forma da frente de
solidificacdo. Além disso, essas camadas sofrem uma menor quantidade de ciclos
térmicos por serem submetidos a menos ciclos de varreduras do Laser, que alteram a
microestrutura de camadas mais inferiores [50]. A Figura 3.3 mostra a variacdo da taxa

de resfriamento em camadas subsequentes no processo DED-LB/M.
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Figura 3.3: Variacdo da taxa de resfriamento entre a temperatura liquidus e a
temperatura solidus; e (b) Razdo G/R em locais monitorados nas trés camadas de um
processo DED aplicado a ago inoxidavel 316 com poténcia de Laser 210 W e velocidade
de varredura 12,7 mm/s. “Modelo” no grafico denota o resultado experimental a partir do
monitoramento da temperatura durante o processo e “Condugdo térmica” denota o
resultado calculado a partir de um modelo termodindmico de conducdo térmica,

desconsiderando a convecgdo. Adaptado de [48,50].

Para os agos ferramenta, observa-se usualmente uma microestrutura celular de
martensita, circundada de austenita retida (Figura 3.4). Para os acos de solidificagdo
ferritica-austenitica, como é o caso do H13, o processo segue da seguinte forma [53]: (i)
acontece primeiramente a nucleacéo de ferrita-6 de forma celular, expulsando soluto para

o liquido nos arredores; (ii) o liquido se solidifica como austenita (y); (iii) no resfriamento,
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a fase 0 se transforma em austenita e finalmente em martensita (a’). Ao fim, a fase
austenita que foi proveniente da solidificacdo nos estdgios finais estd muito mais
enriquecida em elementos de liga, o que reduz sua temperatura Ms para valores abaixo

da temperatura ambiente e causa a retencdo de austenita.

Concentracao de
elementos de liga
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Figura 3.4: Microestrutura tipica de acos ferramenta fabricados por PBF-LB/M.
Adaptado de [53].

3.2.2. Tratamentos térmicos em acos ferramenta para trabalho a frio

O tratamento térmico normativo para o AISI A2 consiste em preaquecimento a
788°C e austenitizacdo a 954°C por 5 a 15 min, seguida de témpera em ar e um Unico
revenimento a 204°C por 2h [14]. Bryson (2005) detalhou o tratamento ideal para esse
material como preaquecimento por 10 a 15 min, austenitizacdo a 955°C por 1 h/in da
menor secdo transversal da peca e revenimento a 205°C por 2 h/in da menor secao
transversal [15]. O autor ainda frisa que o revenimento deve ser iniciado assim que 0
material atinja temperaturas entre 52°C e 65°C, e que isso garantiria a integridade da peca.
Essa afirmacdo contrapbe a de Smith (1993), o qual coloca que iniciar o revenimento
antes que a temperatura ambiente seja atingida aumenta a quantidade de austenita retida
e, consequentemente, prejudica a integridade do material [16].

Smith também considera necessario que sejam feitos dois ciclos de revenimento

para que se reduza a quantidade de austenita retida, enquanto a norma ASTM A681 prevé
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apenas um ciclo e Bryson considera o segundo ciclo opcional, porém benéfico, ao
precipitar ainda mais carbetos em distribuigéo refinada na matriz do material e aumentar
assim a tenacidade [14-16]. Este Gltimo ainda afirma que, no caso de ser escolhido um
segundo ciclo de revenimento, é necessario deixar que a peca descanse a temperatura
ambiente por algumas horas entre ciclos, pratica que reduz a quantidade de austenita
retida. Outra ressalva € que ndo se deve revenir o material duas ou mais vezes na mesma
temperatura, o ideal seria reduzir a temperatura em 15°C para o segundo ciclo [15].

Muitos acos ferramenta apresentam o que se chama de endurecimento primario e
secundario, sendo eles zonas (ranges de temperaturas de revenimento) onde se atingem
as propriedades mecanicas mais desejadas para esse dado material. Para o AISI A2, por
exemplo, a zona de endurecimento primario estd logo acima de 200°C, e a de
endurecimento secundario esta na faixa de 500°C. Na primeira, usualmente se obtém um
material mais resistente e mais duro, enquanto na segunda se obtém um material mais
tenaz [54,55].

A austenita retida pode prejudicar as propriedades de acgos ferramenta,
principalmente resisténcia mecanica e resisténcia ao desgaste, além de causar distor¢oes
dimensionais ao transformar-se em martensita, e ter a possibilidade de que essa
transformac&o ocorra nas condigdes de servigo [13, 16].

Uma outra possibilidade de tratamento térmico para eliminar essa fase € o
tratamento sub-zero, que consiste em resfriar 0 material a temperaturas abaixo de zero
apos a austenitizacdo, e antes do revenimento. A vantagem desse tratamento € que, ao
reduzir a frag@o de austenita retida previamente ao primeiro revenimento, ndo se faz mais
necessario submeter o material a ciclos subsequentes, 0s quais poderiam causar reducgao
excessiva de resisténcia na matriz [13, 19].

Das, Dutta e Ray (2009) estudaram os efeitos desse tratamento em aco ferramenta
D2 e concluiram que ele reduziu de 9,8% para 4,6% a fracdo volumétrica de austenita
retida em relacdo ao tratamento convencional, quando o resfriamento foi feito a 198 K.
Fazendo o tratamento criogénico, a 148 K e a 77 K, o0s resultados de DRX ndo puderam
detectar austenita na microestrutura, implicando que pode haver até eliminagdo completa
dessa fase [19]. Vale ressaltar, no entanto, que esses tratamentos sdo empregados no
processamento convencional desses materiais, e sua eficacia pode ou ndo ser equivalente

em materiais fabricados por MA a Laser.
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Resultados de tratamento térmico convencional para um aco ferramenta para
trabalho a frio 8%Cr também indicam que o tratamento de revenimento é mais efetivo em
incrementar as propriedades mecéanicas do material quando é capaz de decompor a
austenita retida, ao mesmo tempo que precipita fases secundarias [56]. Como a austenita
retida € um grande problema na MA de acos ferramenta, € necessario projetar os

tratamentos térmicos para que possam eliminar essa fase.

3.2.3. Tratamentos térmicos em acos ferramenta fabricados por PBF-LB/M

Devido as caracteristicas especificas da microestrutura formada pelo processo
PBF-LB/M, viu-se a necessidade de projetar tratamentos térmicos especiais para amostras
fabricadas por esse processo, ja que, em muitos casos, pode ser benéfico manter o alto
nivel de refinamento da microestrutura, porém utilizar o tratamento térmico para realizar
a precipitacdo de fases secundarias que aumentem a tenacidade ou melhore as
propriedades de desgaste do material.

Zong et al. [57] verificaram que, ao fabricar o aco ferramenta H13 por PBF-LB/M
com preaquecimento de 500°C e aplicar pds processamento por revenimento a diferentes
temperaturas, foi possivel aliar a precipitacdo de fases secundarias a decomposi¢cdo da
austenita retida e aumentar a dureza do material. No tratamento a 500°C por 8h, os autores
foram capazes de atingir um pico de dureza préximo a 680 HV, enquanto a 500°C por 4h
se atingiu um resultado similar. A temperatura mais alta de 600°C, os autores verificaram
que houve uma decomposicdo quase por completo da austenita retida, porém também
houve perda da microestrutura celular. Aplicando o tratamento a 600°C por tempos acima
de 4h, houve uma perda significativa de dureza a medida que a microestrutura se tornava
mais grosseira.

Krell et al. [24] observaram um incremento nas propriedades mecénicas do ago
AISI H13 em relacdo ao processamento convencional, ao tratar por revenimento amostras
fabricadas por PBF-LB/M. O tratamento a 600°C por 2h atingiu um pico de dureza
proximo a 650 HV, e foi capaz de dissolver parte da austenita retida. Porém, como os
tratamentos foram feitos por apenas 2h, nesse caso, somente se observou a perda da

microestrutura celular a temperatura de 700°C. Ao aplicar o tratamento completo,
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austenitizando e revenindo o material, também se observou uma perda completa da
microestrutura celular.

Raffeis et al. [58] verificaram, também para AISI H13, que o emprego de
preaquecimento no substrato pode prevenir a formacédo de austenita retida. Ao fabricar o
material por PBF-LB/M com temperatura de preaquecimento de 500°, os autores
observaram uma reducdo para 1,1% da fase austenita retida, em comparagéo ao material
sem preaquecimento, em que a fracdo era 18%. Os autores relacionaram a reducdo da

fracdo de austenita a reducdo da taxa de resfriamento pelo preaquecimento do substrato.

3.3.  Materiais e Métodos

Abaixo estdo descritas as etapas principais de desenvolvimento do trabalho
referente a este capitulo. Um fluxograma detalhado pode ser visto na Figura 3.5.
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Figura 3.5: Fluxograma das atividades do Capitulo 3.
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3.3.1. Material

Para o estudo do presente capitulo, foram selecionadas trés amostras cubicas (10
x 10 x 10 mmd) dentre as produzidas no CAPITULO 2, no experimento realizado no
equipamento OmniSint-160 - Amostras 7, 30 e 61. As trés foram produzidas com a
mesma combinacgdo de parametros, sendo elas triplicatas no experimento inicial: poténcia
do Laser de 250W; velocidade de varredura de 550 mm/s; e distancia de hatch de 80 um.
A densidade encontrada para elas a partir do método de Arquimedes foi de 96.7%. Cada
uma foi cortada em quatro amostras de tamanhos iguais, conforme explicitado na Figura
3.6, para a realizagdo dos tratamentos térmicos descritos na sequéncia. Uma “fatia” de

cada amostra foi submetida a cada um dos tratamentos.

Normativo

— -

Amostra (10 x 10 x 10 mm?) Corte (3x) MS540

Figura 3.6: Corte das amostras fabricadas por PBF-LB/M para execucdo de tratamentos

térmicos.

3.3.2. Tratamentos térmicos

Os tratamentos térmicos foram projetados conforme a Tabela 3.1. Para o
tratamento normativo, considerou-se a norma ASTM A681 [6], enquanto os tratamentos
modificados M205 e M540 foram executados com revenimento nas duas temperaturas
indicadas, que correspondem as zonas de endurecimento primario e secundario para o
AISI A2 [54,55,59].
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Tabela 3.1: Parametros para os tratamentos térmicos aplicados nas amostras fabricadas
por PBF-LB/M.

_ . Meio de _
Tratamento | Preaquecimento | Austenitizacdo A Revenimento
témpera
Normativo 650°C, 15 min | 954°C, 30 min 205°C, 2h
M205 - - Ar 205°C, 2h
M540 - - 540°C, 2h

3.3.3. Analise microestrutural e de formacao de fases

Para a analise metalografica, as amostras foram embutidas a frio e preparadas por
lixamento até 3000 mesh, seguido de polimento com pasta de diamante 3 um. Entre cada
uma das etapas de lixamento, assim como previamente ao polimento, as amostras foram
submetidas a limpeza por ultrassom por 5 minutos, de forma a eliminar residuos da
superficie. A analise foi feita por MEV, utilizando um equipamento FEI Quanta 400, com
detector de EDS Oxford Inca Energy 250. Para garantir condutividade, as amostras foram
revestidas com prata e ligadas ao porta-amostras com fita de carbono.

Adicionalmente, amostras foram preparadas por lixamento até 2000 mesh,
garantindo uma espessura de aproximadamente 50 um, e submetidas a polimento de
precisdo por feixe de ions (PIPS), até a obtencao de uma regido com espessura proxima a
100 nm. Estas foram ent&o analisadas por microscopia eletrénica de transmissédo (MET)
em um equipamento FEI TECNAI G2F20 com canh&o de emisséo de campo (FEG), bem
como um FEI TECNAI G20 equipado com filamento de hexaboreto de lantanio (LaBe) e
sistema Digistar P1000 NanoMEGAS para anélise cristalografica por mapeamento
automatizado de orientacdo cristalografica por MET (ACOM-TEM).

Por fim, realizou-se analise de DRX em um difratdmetro Bruker D8 Advance
ECO, utilizando radiacdo de cobre e um detector de alta velocidade SSD 160. A faixa de
varredura em 20 utilizada foi de 30° a 120°, com passo de 0.02°. Os resultados foram
analisados por refinamento Rietveld para determinagéo da fracdo de austenita retida por
meio do software GSAS-II, utilizando como base um arquivo .cif referente a Ferrita-o
modificado para estrutura BCT de grupo espacial | 4/m m m [60], representando a fase

Martensita, e outro para a fase Austenita, de estrutura FCC e grupo espacial F m -3 m.
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3.3.4. Ensaios mecanicos e de desgaste

As amostras foram testadas por microdureza Vickers hardness utilizando um
equipamento Shimadzu HMV-G 20ST. A carga aplicada foi de 0.3 kgf, e o tempo de
manutengdo foi de 15 s. Adicionalmente, as amostras foram submetidas a testes de
desgaste por riscamento (microesclerometria) na sede da Aperam South America,
utilizando um indentador com ponta de diamante Rockwell N-110 (raio de 100 um),
mostrado na Figura 3.7. Para tanto, uma carga constante de 10 N foi aplicada, e o
indentador foi deslocado a uma velocidade constante de 2 mm/min por uma distancia de
3 mm. Trés riscos foram feitos em cada amostra, e os resultados foram coletados em
termos de profundidade de penetracéo e forca tangencial, tida como base para calculo do

coeficiente de atrito, a partir da Equagéo (3.1):

_Fr (3.1)

f_FN’

sendo f o coeficiente de atrito (adimensional), F a forca tangencial em N (obtida a partir

do ensaio) e Fy a forca normal em N (parametro de entrada do ensaio).

2000 um

Figura 3.7: (a) Equipamento (microesclerémetro) utilizado nas medicdes; (b) indentador
Rockwell N-110.
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3.4. Resultados e Discussao
3.4.1. Analise microestrutural e de formacao de fases

A Figura 3.8 mostra as imagens de MEV obtidas das amostras sem e com
tratamento térmico (Normativo, M205 e M540), enquanto a Tabela 3.2 indica a
composicdo quimica do material aferida por EDS nos pontos indicados. Como se pode
ver pela Figura 3.8(a), o material exibe uma microestrutura similar a de outros acos
ferramenta fabricados por PBF-LB/M [53], no estado como fabricado por PBF-LB/M,
que consiste em células de fase martensita cercadas de austenita retida, sendo que a
direcdo de crescimento das células de martensita é geralmente ditada pela méxima
extracdo de calor, que por sua vez esta relacionada com a estratégia de varredura. Devido
as rotacOes entre camadas, a secdo da microestrutura em diferentes regiGes vai mostrar as
células em formato alongado ou de “colmeia” (Figura 3.8 (a, ¢, d)). Além disso, as células
vao ter diferentes tamanhos devido as diferencas em taxas de resfriamento entre o centro

e as bordas das pocas de fuséo.

Figura 3.8: Imagens de MEV evidenciando a microestrutura das amostras: (a) Sem
tratamento térmico; (b) Normativo; (c) M205; (d) M540. Reagente: Nital 5%.
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Tabela 3.2: Composicdo quimica (%peso) nas zonas indicadas na Figura 3.8 para 0s

espectros EDS.

Composicao (Yopeso)
Amostra | Espectro Fe Cr Mo Mn Si Vv
1 Bal. 4.7 0.9 0.4 0.3 0.2
SemTT
2 Bal. 4.8 0.9 0.3 0.2 0.2
3 Bal. 4.8 0.9 0.4 0.3 0.2
Normativo
4 Bal. 55 1.4 0.3 0.3 0.2
5 Bal. 5.0 - 0.2 0.6 0.1
M205
6 Bal. 4.7 - 0.3 0.6 0.1
7 Bal. 4.7 - 0.2 0.6 0.2
M540
8 Bal. 4.8 - - 0.6 0.2

Os resultados da andlise de formacdo de fases por DRX, que podem ser
observados no comparativo de todas as amostras na Figura 3.9, e mais em detalhes na
Figura 3.10(a), junto aos valores da fracdo de austenita retida obtidos pelo refinamento
Rietveld, confirmam que, no presente estudo, somente o tratamento Normativo obteve
sucesso em reduzir a fracdo de austenita retida. Estes dados vao ao encontro do que pode
ser visto no comparativo entre as Figuras Figura 3.8(b) e Figura 3.8(a, c, €). As amostras
tratadas somente por revenimento tém microestruturas muito similares a da amostra as-
built, indicando que ndo houve transformacéo significativa da microestrutura devido a
difusdo de elementos de liga, ou precipitacdo de carbetos secundarios em tamanho
suficiente para serem observados por microscopia eletronica de varredura (MEV).

Além da auséncia de mudancas na microestrutura, observa-se também uma
composicdo similar para todos os espectros adquiridos por EDS (Tabela 3.2), o que
indicaria uma composicao similar entre as fases. Isto provavelmente se da devido ao
elevado nivel de refinamento da microestrutura, fazendo que o volume de interagdo do
feixe de elétrons na técnica de EDS seja grande o bastante para que uma analise pontual
tenha interferéncia entre as duas fases. O material também tem tendéncia a carregamentos

nas analises por MEV, mesmo com aterramento e revestimento, o0 que ndo garante que o
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feixe se mantenha na mesma posicao por toda a duracdo da analise, novamente causando
interferéncia de uma fase na composicao da outra.

O que se espera durante o revenimento do aco ferramenta AISI A2, quando
convencionalmente fabricado, é que se decomponham as possiveis redes grosseiras de
carbetos priméarios (M7Cs), que sdo propensas a propagagdo de trincas, e comecem a
precipitar em uma rede uniforme e refinada os carbetos secundarios (M23Ce),
incrementando assim a tenacidade do material. Em alguns casos, 0 revenimento a mais
altas temperaturas (500-540°C) poderia causar a decomposi¢do da austenita retida devido
ao consumo de elementos de liga para formacdo de carbetos secundarios, o que poderia
aumentar a temperatura Ms 0 bastante para que haja a transformacdo do restante da
austenita durante o resfriamento.

Em se tratando do processo de MA por PBF-LB/M, as severas taxas de
resfriamento acabam por suprimir a formacdo de carbetos priméarios durante a
solidificacdo. Sem esse fendmeno, as regides que se solidificam como austenita retida
estdo provavelmente ainda mais enriquecidas com elementos de liga e carbono, o que
reduz ainda mais a temperatura Ms e torna essa austenita retida formada no processo de
MA mais estavel do que a formada convencionalmente. Dessa forma, nem a temperaturas
de 500°C o revenimento foi capaz de ajudar na decomposicdo dessa fase, e sem 0s
carbetos M7Cs para se decompor durante esse ciclo, o crescimento dos carbetos
secundarios foi desfavorecido, de forma que mesmo que eles tenham se formado, ndo

cresceram a uma taxa suficiente para serem observados por MEV.
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Figura 3.9: Difratograma comparativo para as amostras sem e com tratamento térmico:
(@) Amostra 7; (b) Amostra 30; e (c) Amostra 61.

A Figura 3.10(b, ¢) mostra uma imagem de campo escuro e um mapa de fases
obtido por ACOM-TEM na amostra como fabricada (sem TT), respectivamente. Em
comparacdo ao refinamento Rietveld como tratamento dos dados de DRX, as imagens
mostram uma porcentagem maior de austenita, que no difratograma fica abaixo de 10%.
Isso pode ser devido ao fato de que a analise DRX varre uma area muito superior, na
ordem de mm? enquanto a analise de MET ¢ localizada, na ordem de pm?2
Adicionalmente a isso, o nivel de refinamento das fases, que pode ser visto pelas imagens
de MEV, pode também dificultar uma precisdo maior na andlise de DRX, enquanto a
difracdo de elétrons atinge niveis muito superiores de precisdo em termos de mapeamento
de fases.

A Figura 3.11 mostra os resultados da anélise de MET para a amostra de TT
Normativo em duas regides (a, b) e para a amostra M540 em uma regido (c). As imagens
foram tiradas no modo de varredura (STEM) e identificaram a precipitagdo de fase M23Cs
(identificada pelos padrdes de difracio SAEDP-1 e SAEDP-3 para as duas amostras), que
a andlise por espectrometria (EDS) identificou ser rica em Cr e Mo (Figura 3.11(b) e
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Tabela 3.3), e conter uma porcentagem ligeiramente maior de Mn e V do que a matriz. A
Figura 3.11(c) também evidencia, pelo SAEDP-2, que no caso da amostra M540, o local
de crescimento da fase M23Cs foi na fase austenita. Pode-se ligar isso tanto a observacéo
de que a austenita tem estrutura CFC, onde é maior a possibilidade de nuclear outra fase
CFC do que na fase martensita, que é BCT, quanto a possivel maior quantidade de
elementos de liga na fase austenita, devido aos mecanismos explicados anteriormente que

enriquecem o liquido na solidificagdo e reduzem a temperatura Ms de forma a estabilizar

a austenita.
a [
(@) B Martensita (o)
1.2 wt @ Austenita (y)

» » L] =
| ]

o

e

2 . . . . .

T 0

< ¥ =9.6 wt%

E [mos | S} = o=

B Martensita (a’))
[ Austenita (y)
[ ] Vazio

Figura 3.10: (a) Difratograma comparativo entre amostras sem TT (CF - Como
Fabricada) e tratadas, mostrando a fragdo de austenita retida calculada por refinamento
Rietveld; (b) Imagem MET-DF da amostra como fabricada por PBF-LB/M; e (c)
mapeamento de fases por ACOM-TEM.
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(a) |sremar mMM‘-‘!, '
o
o

(©) ¥ sTEM-BF

Figura 3.11: (a) Imagem de microscopia de transmissdo no modo varredura, campo claro
e escuro (STEM-BF e STEM-DF) evidenciando precipitado do tipo M23Cs na amostra de
tratamento Normativo, incluindo padréo de difracdo de elétrons (SAEDP) do precipitado;
(b) Mapeamento de STEM-EDS para os principais elementos de liga, em outra regido da
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amostra com TT Normativo com o mesmo tipo de precipitado; (c) Imagem STEM-BF de
precipitado do tipo M23Ce observado na amostra M540, incluindo padrdes de difragéo de
elétrons para a matriz (SAEDP-3) e os precipitados (SAEDP-4).

Tabela 3.3: Composicdo quimica (%peso) nas zonas indicadas na Figura 3.11 (a, ¢) para
0s espectros STEM-EDS.

Composicao (Yopeso)
Amostra | Espectro Fe Cr Mo Mn Si \Y
1 65.3 26.2 5.8 1.6 - 1.1
Normativo
2 95.1 4.7 - 0.2 - -
3 91.8 5.7 1.1 0.8 0.3 0.3
M540
4 76.3 12.6 8.7 1.2 0.1 1.1

3.4.2. Ensaios mecanicos

A Figura 3.12 contém um resumo comparativo dos resultados para os testes
mecanicos de microdureza Vickers e microesclerometria para as amostras sem TT e
tratadas (Normativo, M205 e M540). Ha um aumento mais expressivo na dureza para a
amostra do tratamento Normativo, aliada a uma reducéo significativa na profundidade de
penetracdo, ambos que se devem a decomposicao da austenita retida e transformacao da
microestrutura para sua quase totalidade em martensita, conforme se viu no item 3.4.1. O
coeficiente de atrito ndo teve uma variacao significativa, sem uma precipitacdo em maior

quantidade de carbetos que possam incrementar as propriedades de desgaste.
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Figura 3.12: Imagens de MO evidenciando testes de riscamento nas amostras: (a) As-
built; (b) M205; (c) M540; e (d) Normativo; e (e) Resumo comparativo dos ensaios
mecanicos (dureza e microesclerometria) realizados nas amostras de AlISI A2 fabricadas

por PBF-LB/M, antes e ap0s tratamentos térmicos.

3.5. Conclusbes

Embora estudos da literatura sobre PBF-LB/M de acos ferramenta indiquem que
o melhor tratamento térmico para aumento da resisténcia é aplicacdo de revenimento
diretamente nas amostras como fabricadas por PBF-LB/M [24], sem etapa de
austenitizacdo como previsto na norma ASTM A681 [6], o comportamento do ago
ferramenta AISI A2 foi diferente neste estudo.

Os resultados experimentais mostraram que o tratamento normativo foi o mais
eficaz dentre os tratamentos térmicos escolhidos para esse estudo em garantir que a

microestrutura e as propriedades do AISI A2 em seu estado como fabricado por PBF-
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LB/M sejam incrementadas no sentido de atingir suas condi¢bes de trabalho, o que se

deve principalmente a reducédo na fracéo de austenita retida, ja que houve precipitacdo de

carbetos, porém em quantidades muito baixas e em tamanho muito refinado. Por fim, as

seguintes consideracfes podem ser feitas a respeito da resposta do material ao processo

de fabricacdo e ao pos processamento por tratamento térmico:

A analise metalografica do ago ferramenta AISI A2 em seu estado como fabricado
por PBF-LB/M revela uma microestrutura celular de martensita circundada de
austenita retida, como € possivel verificar para outros materiais similares na
literatura [1,53,61].

Ambas as fases mostram uma composicdo similar ao serem avaliadas por MEV-
EDS, possivelmente devido ao nivel de refinamento da microestrutura perante o
volume de interacdo do método de analise, que acaba por inviabilizar o uma
analise mais precisa de cada fase. Observa-se também uma supressdo na formacédo
de carbetos primérios (M-Cz3), devido as condi¢cdes severas de processamento
(altos gradientes térmicos e taxas de resfriamento) da MA por PBF-LB/M.

Apds tratamento térmico, ha formacéo de carbetos secundarios primariamente na
fase austenita, 0 que se associa a: (i) similaridade na estrutura cristalina entre
austenita e carbetos (CFC) contra a estrutura BCT da fase martensita; e (ii) a fase
austenita é de fato mais rica em carbono e elementos de liga, 0 que se espera na
teoria [53].

Este Gltimo ponto também pode explicar a retencao de austenita nas zonas que se
solidificam nos estéagios finais, ja que o liquido seria enriquecido e 0 aumento no
teor de carbono e elementos de liga reduz a temperatura Ms, tornando a

transformacdo martensitica mais desfavoravel.
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CAPITULO 4 - MITIGACAO DE TRINCAS NA MANUFATURA ADITIVA
DE ACO FERRAMENTA AISI A2 POR MEIO DA ADICAO DE
CARBETO DE CROMO POR MISTURA DE POS

4.1. Introducédo

Trincas a quente sdo defeitos que ocorrem durante a solidificacdo, e tém maior
relagdo com a composi¢do do material e seu comportamento durante esse processo, que
propriamente com a resisténcia mecéanica e dureza, como € o caso dos defeitos a frio
explorados no CAPITULO 2. Ha diferentes formas de determinar a susceptibilidade de
um dado material a esse defeito, bem como de prevenir a sua ocorréncia durante processos
de soldagem ou manufatura aditiva.

Uma das maneiras encontradas na literatura é a inoculacdo, ou introducdo de
particulas de diferentes materiais por mistura mecéanica ao po da liga base, que possam
causar uma alteracdo no modo de solidificacdo durante o processo de MA e prevenir a
formacdo de vazios no espagamento interdendritico que geralmente séo a principal causa
das trincas a quente. Outra forma é a modificacdo da composi¢do em si, adicionando
elementos que causem alterac6es no modo de solidificacdo ou nas temperaturas solidus e
liquidus.

Apobs a analise da morfologia dos defeitos encontrados no aco AISI A2 e o
subsequente entendimento de que h&a uma grande probabilidade de que as trincas sejam
de natureza de solidificacdo, o presente capitulo contempla uma estratégia de mitigacédo
da incidéncia dessas trincas por meio de adicdo de carbeto de cromo Cr3C; e inoculacdo
durante o processo de MA. Discussdes séo feitas sobre os reais efeitos da introducdo das
particulas de carbeto no modo de solidificacdo e na microestrutura do material, em seu
estado como fabricado, o que ultimamente pode levar a fabricacdo sem defeitos pelo
processo PBF-LB/M.

4.2.  Reviséo Bibliografica
4.2.1. Solidificagdo e conceitos aplicaveis a MA

A solidificacdo de materiais pode ser descrita por modelos de equilibrio, no qual

existe difusdo livre de soluto tanto no solido quanto no liquido, e as composi¢des das
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fases sdlidas e liquida seguem os limites dados pelos diagramas de equilibrio (regra da
alavanca), ou por modelos fora do equilibrio. Um dos mais utilizados dentre estes, e que
serve como base para simulac¢fes termodinamicas pelo método CALPHAD, é o modelo
de Scheil. Esse modelo se baseia em principios como equilibrio na interface solido-
liquido, difusédo infinitamente rapida no liquido e nenhuma difus@o no sélido quando este
é formado [62].

O super-resfriamento, ou a diferenca entre a temperatura do liquido e a
temperatura liquidus, é uma forca motriz para o crescimento da fase sélida. A
solidificacédo fora do equilibrio, na pratica, ndo conta com difusao de soluto infinitamente
rapida no sélido e no liquido. Nesse modo, gera-se acumulagédo de soluto préxima a frente
de solidificacdo, o que causa uma alteracdo na temperatura liquidus abaixo da temperatura
de equilibrio. Caso o gradiente térmico na frente de solidificacdo esteja abaixo de um
gradiente critico, que seria 0 bastante para garantir que a temperatura do liquido esteja
acima da temperatura de equilibrio, este liquido estara entdo super-resfriado.

Esse fenémeno é chamado de super-resfriamento constitucional (Figura 4.1), e é
a partir dele que se formam protrusdes na frente de solidificacdo, e se altera 0 modo de
solidificacdo [62]. A Figura 4.2 mostra as diferentes morfologias que podem ser atingidas
na solidificacdo durante um processo de MA [63], sendo elas dependentes principalmente
do gradiente térmico e da taxa de solidificacdo. A susceptibilidade de um material a
defeitos durante a solidificacdo depende fortemente da morfologia com a qual ele se
solidifica, que por sua vez vai depender da composicao do material e dos parametros de

processo.
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Figura 4.1: Influéncia do gradiente térmico no super-resfriamento

Adaptado de [62].
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Figura 4.2: Efeito do gradiente G e da taxa de solidificagio R na morfologia de

solidificagdo. Adaptado de [63].
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4.2.2. Defeitos em PBF-LB/M de metais: Trincas a quente ou de solidificacéo

Trincas a quente (ou trincas de solidificacdo) ocorrem durante a solidificagcdo
(acima da temperatura solidus) quando a fragdo de sélido se aproxima da unidade, um
estagio conhecido como zona pastosa (mushy zone), e o liquido remanescente comeca a
formar filmes que impedem o fluxo para dentro de regiGes interdendriticas [64,65]. VVarios
fatores podem influenciar nesse processo, como a viscosidade do liquido, tensdes por
contra¢fes no semissélido agindo sobre o liquido e impedindo que flua para dentro das
cavidades a serem preenchidas, ou a permeabilidade da zona pastosa, que pode ser afetada
pela morfologia das dendritas na regido solidificada (Figura 4.3).

A partir desse estagio, acredita-se que as trincas possam nuclear por: (i) vazios
que se formam devido ao fluxo insuficiente de liquido para preencher as regides
interdendriticas; (ii) geracdo de tens@es devido a contracdo do material semissélido, a que
o liquido remanescente nao resiste; (iii) uma combinacdo de ambos os fatores [65-67]. A
propagacdo desses defeitos, por sua vez, pode se dar no liquido, por deslizamento ou
ruptura do filme, fragilizacdo do semissolido ou difusdo de vacéncias do solido para a
trinca [66].

Esse tipo de defeito € amplamente divulgado e discutido para acos principalmente
no campo da soldagem [68], processo no qual os parametros como o tamanho da poca de
fusdo ou a velocidade de soldagem podem profundamente influenciar a susceptibilidade
do material, além da propria liga que € submetida ao processo.
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Figura 4.3: Efeitos causadores de trincas de solidificagdo na zona pastosa. Adaptado de

[69].

Em relagdo & manufatura aditiva, a incidéncia de trincas a quente pode ser ainda

potencializada por fatores como as altas taxas de resfriamento, que podem aumentar o

super-resfriamento constitucional e alterar as propriedades do liquido e da zona pastosa,

ou a constante ciclagem térmica e refusdo de material ja solidificado, que causa alteracoes

de volume ciclicas e gera elevadas tensdes, que podem também prejudicar o fluxo do

liquido na zona pastosa [69]. As trincas de solidificacdo em MA se propagam de maneira

intergranular, o que acontece geralmente de forma paralela a direcdo de construgéo,

devido ao crescimento epitaxial dos grédos [70,71].

4.2.2.1. Critérios para avaliacao de susceptibilidade a trincas

A susceptibilidade de um material a esse tipo de defeito pode ser predeterminada

a partir de critérios desenvolvidos e apresentados na literatura. Alguns exemplos desses
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critérios sdo o intervalo de solidificacdo (AT), dado pela diferenca entre a temperatura
liquidus e a temperatura solidus no diagrama de fases, em uma dada composicao [34,36],
conforme a Equacdo (4.1). Esse fator e sua variacdo podem ser estimados por meio de
simula¢6es no método CALPHAD, na condigdo de equilibrio por meio de diagramas
pseudobinarios, ou fora do equilibrio pelo método Scheil-Gulliver, sendo que gquanto

maior for o seu valor, mais susceptivel a trincas a quente sera o material.

AT = Tliquidus — Isolidus » (4.1)

Outro método que € largamente citado na literatura € o indice de susceptibilidade
a trincas (crack susceptibility index ou CSl), dado pela méxima taxa de variacdo da

temperatura (T) com a raiz quadrada da fracdo de sdlido (f;) durante a solidificacdo

[35,64-66,72]. O grafico T x £,/ pode ser calculado também pelo método CALPHAD,
por meio de simula¢des de solidificacdo no método Scheil-Gulliver, apos extrair os dados
da curva T X f; da simulacéo e tirar a raiz quadrada da fracdo de s6lido. Com a nova

curva obtida, utiliza-se a Equacéo (4.2) para o calculo do CSI:

dr
d(f)?

CSI = max (4.2)

)

sendo f; a fracdo de sélido (adimensional) e T a temperatura, em °C ou K. Ainda, segundo
Schaffnit et al. [73], vale ressaltar que o método Scheil-Gulliver com retrodifuséo (back-
diffusion) de soluto no solido (neste caso, o soluto mével sendo o C) é melhor que o
método Scheil-Gulliver tradicional e o de equilibrio para determinar a temperatura solidus
de acos que apresentam solidificacdo totalmente austenitica, como é o caso do AISI A2,
ao passo que o método sem retrodifusdo descreve melhor o comportamento da
temperatura solidus em acos que formam fase delta durante a solidificagéo.

Existem também mengdes a outros critérios e modificagdes dos critérios
apresentados na literatura, porém o estudo do presente trabalho contemplou apenas 0s

dois mais amplamente utilizados, que sdo o intervalo de solidificagdo e o CSI.
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4.2.3. Inoculacéo e modificacdo de composi¢ées em PBF-LB/M

Uma das maneiras de prevenir a formacdo de defeitos a quente em materiais
fabricados por PBF-LB/M ¢ a adi¢do de inoculantes — particulas externas que alteram os
fluxos de conveccéo dentro da poga de fusdo e induzem refinamento de gréo ou transicéo
colunar-equiaxial, mitigando assim a formacéo de trincas. Zhuo et al. [74] verificaram,
por simulacdes e resultados experimentais, que a adicdo de particulas de LaBes em uma
liga de Ti causou uma severa altera¢do no gradiente térmico devido a transformagdes in-
situ do composto durante o processo de MA, o que reduziu a razdo G/R o bastante para
induzir solidificacdo equiaxial e reduzir significativamente a incidéncia de trincas (Figura
4.4).
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Figura 4.4: Imagem de EBSD evidenciando diferencas na microestrutura de liga
Ti48AI2Cr2Nb fabricada por PBF-LB/M: (a) sem; e (b) com adicdo de 0,5% LaBe.
Adaptado de [74]

Choe et al [75], em um estudo de simulacdo, puderam prever que, nas condi¢des
corretas de densidade de energia, pode-se prevenir o trincamento a quente na liga Al-7075
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por meio da adicéo de particulas de ZrH>, de forma que o inoculante atua na formagéo de
grdos equiaxiais e ajuda a criar um efeito de preenchimento de liquido na refusdo de
camadas inferiores quando se consolida uma camada superior. Li et al. [76] conseguiram
ainda adicionar ao efeito de refinamento de grdos uma melhora nas propriedades
mecanicas da liga Al-7050 pela adicdo de particulas de um hibrido Ti/TiN.

Outros autores, por sua vez, se utilizaram de modificacdo de composicao da liga
em vez de adicdo de particulas de inoculante. Mehta et al. [77] foram capazes de obter
quase livres de trincas modificando uma liga Al-6061 com a adi¢cdo de Zr. Os autores
atribuiram a reducéo da densidade de trincas e melhora na fabricacdo a inducédo de um
forte refinamento de grdos e impedimento do crescimento excessivo de graos colunares.
Além das ligas de aluminio e titanio, também h& estudos contemplando os efeitos da
inoculacdo em acos fabricados por PBF-LB/M. Para acos inoxidaveis, € comum a
utilizacdo de particulas de TiN a fim de gerar refinamento de gréo, transicdo colunar-
equiaxial e incrementar as propriedades mecanicas [78,79].

Jandaghi et al. [80] também verificaram a possibilidade de mistura de p6s de Ti e Mn
a aco inoxidavel 316L para precipitacdo de fases secundarias que aumentam a resisténcia.
Por outro lado, Cui et al. [81] verificaram, para o aco ferramenta H13, que € possivel
utilizar particulas de W-La>Os para assimilar o carbono durante a solidificacdo e
precipitar carbetos de tungsténio WCy, 0 que causou uma alteragdo na composic¢édo do
liquido que reduziu significativamente a fracdo de austenita retida no estado como

fabricado, além do ganho de resisténcia proveniente da precipitacdo de carbetos.

4.3. Materiais e Métodos

Abaixo estdo descritas as etapas principais de desenvolvimento do trabalho
referente a este capitulo. O método consistiu, resumidamente, em realizar o processo de
otimizag&o de parametros similar ao empregado no CAPITULO 2 para trés misturas de
pos contendo AISI A2 e diferentes porcentagens de CrsC», e comparar a liga base em
termos de microestrutura, formacao de fases e formacéo de defeitos, verificando se a
adicdo de quantidades subsequentemente maiores de carbeto a mistura de p6s produziria
os efeitos desejados para mitigacdo de trincas de solidificagdo. A Figura 4.5 mostra um

fluxograma com as atividades gerais do capitulo.
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Figura 4.5: Fluxograma indicando as atividades do Capitulo 4.

Porosidade

4.3.1. Material

Utilizou-se novamente o restante de po de AISI A2 (peneirado para tamanho de
particula até 63 pum) fabricado conforme descrito no item 2.3.1, ap6s 0s experimentos dos
capitulos 2 e 3. Este foi misturado mecanicamente a p6 de carbeto de cromo CrsC> grau
160 (Hbganas), com tamanho méximo de particula de 1.6 um, utilizando um misturador
Turbula T2F por um tempo total de 1 hora a uma frequéncia de 1 Hz.

Trés misturas foram feitas com auxilio de uma balanca de precisdo, conforme
mostrado na Tabela 4.1. A Figura 4.6 mostra imagens de MEV obtidas com um
equipamento VEGA TESCAN para cada mistura. Previamente & execucdo da mistura, o
po6 de AISI A2 foi secado em estufa a 80°C por 1h.
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Tabela 4.1: Misturas de pos feitas para o presente estudo.

Mistura m(AISI A2) m(CrsC2) m(Total)
A2-1Cr3C; 999¢g 1g
A2-2Cr3C> 98 ¢ 29 100 g
A2-5Cr3C; 95g 590

Figura 4.6: Imagens MEV das misturas de pos: (2)A2+1%Cr3C»; (b) A2+2%Cr3Co; (c)
A2+5%Cr3Co.

4.3.2. Fabricacdo de amostras por PBF-LB/M

Amostras paralelepipedais (5 x 5 x 2.4 mm®) foram fabricadas por PBF-LB/M
utilizando um equipamento Aconity3D GmbH — AconityMIDI+, com Laser de fibra
capaz de atingir poténcias até 700 W (Figura 4.7) em substrato de AISI 316L com
didametro @55 mm. Quatro impressdes foram realizadas, uma para cada mistura, segundo
0s parametros explicitados nas Tabelas Tabela A.4, Tabela A.5 e Tabela A.6 no
APENDICE A. As amostras podem ser visualizadas na (Figura 4.8).
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Figura 4.8: Amostras produzidas por PBF-LB/M nas misturas: (a) A2-1Cr3Cy; (b) A2-
2Cr3Cz; (c) A2-5Cr3Co.
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4.3.3. Analise de formacao e densidade de defeitos

As amostras foram lixadas até 2000 mesh, polidas com alumina 1 um e analisadas
no microscopio Gtico (MO) a 50x para observacao da porosidade e formagdo de trincas
na secdo longitudinal (paralela a direcdo de construcdo BD). Garantiu-se de que as
amostras fossem lixadas pelo menos 1 mm, para evitar efeitos de borda. Utilizaram-se as
funcBes threshold e analyze particles do software Imagel para efetuar as analises,
considerando porosidade todas as particulas (vazios identificados pelo software na
imagem binaria) com circularidade acima de 0.4 e aproximando as trincas por elipses,
sendo o didmetro maior tido como o comprimento da trinca.

Porosidades devido a falta de fusdo que estavam abaixo de 0.4 de circularidade
foram excluidas manualmente da analise. A Figura 4.9 demonstra um passo-a-passo da
analise. A partir dos dados obtidos, foram aferidas as médias para densidade de trincas e

comparadas entre as misturas.
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Figura 4.9: Exemplo do passo-a-passo para analise de densidade de trincas em uma
imagem de MO: (a) imagem MO de amostra polida (50x); (b) imagem binaria; (c)

“particulas” ou defeitos numerados para quantificacao.
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4.3.4. Analise metalografica e de formacao de fases

Ap0s a preparacdo conforme item 4.3.3, as amostras foram atacadas com reagente
Nital 5% por 20s e novamente analisadas por MO, identificando desta vez as pogas de
fusdo e medindo a razéo de aspecto para determinar o modo de fusdo de cada

amostra/combinacdo de parametros, segundo a Equacdo (4.3):

oA (4.3)

)

SEESE

sendo RA a razdo de aspecto (adim.), d a profundidade (um) e w a largura da poga (um).

Em seguida, as amostras atacadas foram analisadas por MEV em um equipamento
FEI Quanta 400, com detector de EDS Oxford Inca Energy 250, para comparagdo da
microestrutura entre a liga base e as diferentes misturas. Adicionalmente a anélise
microestrutural, foi feita analise por DRX nas amostras com adicdo de CrsC; utilizando
um difratdmetro Bruker D8 Advance ECO, utilizando radiacdo de cobre e um detector de
alta velocidade SSD 160. A faixa de varredura em 20 utilizada foi de 30° a 120°, com
passo de 0.02°. Os dados foram tratados por refinamento Rietveld utilizando o software
GSAS-II para determinacdo da fracdo de fases (austenita e martensita), utilizando como
base um arquivo .cif referente a Ferrita-a modificado para estrutura BCT de grupo
espacial I 4/m m m [60], representando a fase Martensita, e outro para a fase Austenita,

de estrutura FCC e grupo espacial F m -3 m.

4.3.5. Ensaio de microdureza Vickers

As amostras foram, por fim, testadas por microdureza Vickers utilizando um
equipamento Shimadzu HMV-G 20ST, aplicando uma forca de 0.3 kgf com tempo de
manutencdo de 15 s. Os dados foram organizados em mapas de dureza, em funcéo de

poténcia e densidade de energia (VED).
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4.4.  Resultados e Discussao
4.4.1. Analise de formacao e densidade de defeitos

A secdo transversal (50x) de amostras com baixo valor relativo de porosidade
planar, para cada mistura pode ser vista na Figura 4.10. De antemé&o, pode-se identificar
uma tendéncia a reduzir o comprimento das trincas a quente com cada adi¢do subsequente
de carbeto, até que estas sdo completamente extintas na MA da mistura A2+5%Cr3C;, 0
que se observa na Figura 4.10(d). Os mapas construidos na Figura 4.11 indicam uma
tendéncia a reducdo de porosidade para poténcias mais altas e densidades de energia mais
baixas, com a ressalva de que essa caracteristica foi analisada com a exclusao das trincas

(somente falta de fusdo e porosidade keyhole foram consideradas).

o

Figura 4.10: Imagens de MO da secéo longitudinal (paralela a direcdo de construcdo) das
amostras: (a) A2-14 (100 JJmm?q); (b) A2-1CrsC>-15 (83.33 J/mm®); (c) A2-2CrzCp-15
(83.33 J/mmq); (c) A2-5CrsC»-14 (83.33 J/mm?).
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Figura 4.11: Mapas de porosidade planar (% em area) para PBF-LB/M de AISI A2 com
adicédo de (a) 0; (b) 1; (c) 2; e (d) 5% CrzCo.

Observando, por outro lado, os mapas presentes na Figura 4.12 e as secOes
longitudinais na Figura 4.13, evidencia-se que, apesar da grande faixa considerada com
baixa porosidade, as amostras A2 (liga base) apresentaram altissima densidade de trincas.
A tendéncia observada na Figura 4.10 se reforgca, com uma clara redugdo no comprimento
médio de trinca para densidades de energia mais baixas, a medida que se incrementa o
teor de CrsC; nas misturas. Além disso, verifica-se que as amostras fabricadas com menor
poténcia (100 W) tendem a formar porosidades irregulares por falta de fusdo, enquanto
as fabricadas com maior poténcia (150 W) exibem porosidade esférica, relativa a modo
de fusdo keyhole e aprisionamento de gases. Os mapas da Figura 4.12 n&o incluem a
mistura A2-5 Cr3C, pois ndo foram encontradas trincas a quente em nenhuma das

amostras.
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Figura 4.12: Mapas evidenciando o comportamento de AISI A2 em relacdo a trincas a
quente, quando submetido a MA por PBF-LB/M com adig&o de: (a-c) 0; (d-f) 1; (g-i) 2%
Cr3C,. Descricdo do comportamento em funcdo de (a, d, g) Densidade de trincas; (b, e,
h) Comprimento médio de trinca; (c, f, i) Comprimento méximo de trinca por amostra.

Nao foram verificadas trincas a quente nas amostras contendo 5% Cr3Co.
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Figura 4.13: Imagens de MO da secdo longitudinal (paralela a direcdo de construcéo)

para amostras as-built de A2 fabricado por PBF-LB/M com adigéo de: (a, b) 0; (c, d) 1;
(e, f) 2; e (g, h) 5% CrzC,. Amostras (a, c, €, g) fabricadas com poténcia de 100 W e VED
de 104 JJmm?; amostras (b, d, f, h) fabricadas com poténcia de 150 W e VED de 83 J/mm?,

A Figura 4.14 mostra a mesma secdo longitudinal das amostras com cada mistura,
apos a revelacdo das pocas de fusdo por meio de ataque quimico. Observam-se zonas nas
amostras A2 (Figura 4.14 (a,b)) e A2-1CrsC; (Figura 4.14(c,d)) com marcas mais escuras
devido a uma acdo mais acentuada do reagente, que foi necessaria para poder revelar a
morfologia das pogas de fusdo na faixa mais superficial dessas amostras. A razdo de
aspecto foi determinada a partir da largura e profundidade das pocas de fusdo, conforme

a Equacdo (4.3), e mapeada conforme a Figura 4.15.
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Figura 4.14: Imagens de MO evidenciando a morfologia das pocas de fusdo para as pecas
fabricadas por PBF-LB/M em aco ferramenta A2 com adicédo de: (a, b) 0; (c, d) 1; (e, f)
2; e (g, h) 5% Crz:Cz. Amostras (a, c, e, g) fabricadas com poténcia de 100 W e VED de
104 J/mm?; amostras (b, d, f, h) fabricadas com poténcia de 150 W e VED de 83 J/mm?.

Pode-se verificar que as amostras das misturas A2-1CrsC, e A2-2Cr3Co,
representadas na Figura 4.15 (b, ¢), apresentaram razéo de aspecto praticamente constante
e em torno de 1 para a maior parte das combinacbGes de parametros, o que indica
predominantemente um modo de conducdo. Por outro lado, as amostras A2 apresentaram
uma razdo de aspecto dependente da poténcia, atingindo valores maiores (2,8) para
poténcias acima de 180 W. J& as amostras A2-5CrsC, foram as que apresentaram 0s mais
altos valores de razéo de aspecto, atingindo modo keyhole (3,5) em poténcias mais altas.
O comportamento diferenciado dessas Ultimas amostras provavelmente se deve a
presenca de uma quantidade muito grande de particulas irregulares (carbetos) em relagéo
ao po da liga base, o que causa dificuldades na fluidez e no empacotamento dos pés, e

pode levar a refusdes, ou fusdo no modo keyhole na maioria dos casos.


Stamp


84

140 140
| |
cn 120 120
g 100 100 ey
=, A
=
< S0 80 <
- p— | S—
20 o
Q 0¥ 1 o
c 100 110 120 130 140 150 160 170 @)
8 140 140 %
o) ' <
D] Q
3 120 120 =
< o
E 100 100 S
Z S
34
Q o ’
Q 80 80
110 120 160 170 130 140 150 160 170 4.0

Potencm do Laser W]

Figura 4.15: Mapas de razéo de aspecto para as pogas de fusdo nas pecas fabricadas por
PBF-LB/M em aco ferramenta A2 com adicdo de: (a) 0; (b) 1; (c) 2; e (d) 5% Cr3Co.

4.4.2. Analise metalografica e de formacéao de fases

A Figura 4.16 mostra as imagens de MEV-BSE (sinal de elétrons retroespalhados)
para amostras da liga base e das trés misturas em seu estado as-built. Pode-se identificar
que as amostras A2 e A2-1CrsC, apresentam a microestrutura celular caracteristica de
acos ferramenta fabricados por PBF-LB/M (Figura 4.16(b,d)), em que as células de
martensita sdo circundadas de austenita retida, esta Ultima que geralmente se forma a
partir do liquido enriquecido em elementos de liga que sobra nos estagios finais da
solidificacdo, sendo também a zona principal de formacdo de trincas a quente. Com a
adicdo de mais carbeto, porém, pode-se verificar que o material transiciona para um
crescimento dendritico ja& na amostra A2-2Cr3C, (Figura 4.16(f)), e que as dendritas se
refinam ainda mais quando se observa a amostra A2-5Cr3C. (Figura 4.16 (h)).


Stamp


85

Tanto a transicdo para crescimento dendritico, que provavelmente se deve a um
aumento no super-resfriamento constitucional, quanto a ndo identificacdo de carbetos na
microestrutura as-built pela técnica de MEV, sdo indicadores de que o inoculante neste
caso agiu de forma a alterar a composi¢do do material. Alia-se isso ao conhecimento de
que o ponto de fuséo do CrsC; esta na faixa de 1800°C [82], e de que as temperaturas nas
pocas de fusdo do processo PBF-LB/M podem atingir valores superiores até a 3000°C
[83], e pode-se entdo constatar que houve de fato a fusdo do inoculante, e as alteracdes

tanto microestruturais quanto de presenca de defeitos se devem a uma alteracdo na

composicdo da liga base.

B 20um 5 um 20 pm f;*é“ ~

Figura 4.16: Imagens MEV-BSE de amostras fabricadas por PBF-LB/M em AISI A2
com adicdo de: a, b) 0; (c, d) 1; (e, f) 2; e (g, h) 5% CrsC>. Amostras (a, ¢, €, g) fabricadas
com poténcia de 100 W e VED de 104 J/mm?3; amostras (b, d, f, h) fabricadas com
poténcia de 150 W e VED de 83 J/mm®.

A Figura 4.17 mostra os resultados para as analises de DRX nas amostras das
misturas A2-1CrsC, A2-2Cr3Cz e A2-5Cr3C,. Observando a altura dos picos de maior
intensidade para as fases presentes, bem como os resultados do refinamento Rietveld para
fragcédo de fases, evidencia-se que o aumento da porcentagem de CrsC2 na mistura induz
uma maior fracdo de austenita retida no estado as-built. Com a fusdo das particulas de

carbeto junto a liga base, 0 aumento no teor de Cr e C tende a causar uma dréstica
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diminuigdo na temperatura Ms [84,85], 0 que consequentemente leva a um aumento no

teor de austenita retida.

b m Austenita
\ .
® Martensita

T
1% Cr,C, AW © o "
o™ T T S S

Intensidade (u.a.)

L ]
'|
z
2%Cr.C, || ¥ ¢ "~
g oot/ B | T L ™ ' \NM
A
c ~ n 11
Cr( W‘“‘ ca TR .."‘j \]
T T T
30 45 60 75 80

Figura 4.17: Difratogramas para amostras A2-1CrzCz, A2-2Cr3C, e A2-5Cr3Co.

A partir dos dados obtidos na andlise de microestrutura e formacéo de fases,
entende-se que a adicdo do carbeto de cromo provoca alguns efeitos simultaneos que
auxiliam na prevencao de trincas a quente. Primeiramente, a supressdo da transformacéo
martensitica nas camadas ja solidificadas enquanto se solidificam as camadas superiores,
devida a reducdo na temperatura Ms pelo aumento do teor de elementos de liga, previne
variacdes bruscas de volume gque possam gerar tensdes, o que também auxilia a prevenir
a quebra do filme de liquido nos estagios finais da solidificagdo. Ademais, a obtencao de
amostras com porcentagens cada vez maiores de austenita aumenta a ductilidade e a
tenacidade do material, o que previne a nucleacdo e propagacao de trincas a frio a partir
das tensGes térmicas inerentes ao processo, sem a necessidade de reduzir os gradientes
térmicos por meio de preaquecimento do substrato.

Apesar de que a adicdo de carbetos como inoculante no processo de MA do aco
ferramenta A2 tenha sido de grande auxilio na prevencéo de trincas, vale ressaltar que a
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introducdo de particulas irregulares pode causar alterac6es na fluidez do po e prejudicar
a homogeneidade das camadas. A faixa de tamanho de particula recomendada para
execucao do processo PBF-LB/M é de 15-75 um , e no caso das praticas especificas do
Leibniz-IWT Bremen (onde se realizou o experimento) se utiliza p6 apenas até 63 pum.
Desvios dessa faixa em grandes proporcdes tendem a prejudicar 0 processo.

Adicdes de particulas nanométricas podem até incrementar a fluidez do material
e melhorar o empacotamento ao prevenir coesdo entre as particulas [86], porém néo foi o
caso nesse estudo, em que se utilizaram particulas irregulares comerciais e de ordem de
grandeza de tamanho superior (submicron). A adicdo de CrsC, em propor¢des de 5% e
superiores causou perda significativa de fluidez no material e dificultou o processo de
fabricacdo de forma consideravel, em alguns casos causando porosidade devido ao

empacotamento ruim das particulas.

4.4.3. Ensaio de microdureza Vickers

Os mapas presentes na Figura 4.18 mostram uma tendéncia a reducéo na dureza
do material com adigdo do inoculante, entre 0 e 2% de CrsCz, 0 que se deve
principalmente ao aumento na fracdo de austenita, como evidenciado na analise DRX
(Figura 4.17). Para a mistura com 5% de CrsC, todavia, observa-se uma dureza mais alta
que para as amostras A2-2Cr3C» em baixas poténcias. Essas combinac6es de parametros
sdo marcadas por falta de fusdo, e provavelmente mantém a média de dureza mais alta
pela influéncia do carbeto ndo fundido. Além disso, mesmo a poténcias mais altas (120-
150 W), em algumas zonas se observa uma dureza maior para a liga A2-5Cr3C, que
provavelmente se deve ao mais alto teor de carbono e cromo na fase austenita, ou a zonas
que possam ter sido afetadas pela baixa fluidez do p6 e acometidas por falta de fusdo, seja

dos carbetos ou da liga base.
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Figura 4.18: Mapas de microdureza Vickers (HVo.3) em funcéo de poténcia do Laser e
densidade de energia para as amostras fabricadas por PBF-LB/M em aco ferramenta A2
com adicdo de: (a) 0; (b) 1; (c) 2; e (d) 5% Cr3Co.

4.4.4. Célculos termodinamicos

A partir da premissa estabelecida no item 4.4.2 de que o inoculante Cr3C; foi
fundido e alterou a composic¢éo da liga base durante o processo de manufatura aditiva,
foram realizados célculos utilizando o programa Thermo-Calc® e as bases de dados
TCFE? (ligas de ferro) e MFEDEMO (mobilidade para ligas de ferro).

Utilizou-se o método Scheil-Gulliver com retrodifusdo (back-diffusion), a fim de
descrever e comparar 0 comportamento em solidificacdo do material em seu estado base
e modificado, bem como obter informagdes sobre o indice de susceptibilidade a trincas
CSI, calculado a partir da Equagdo (4.2). Adicionalmente, foram feitas simulagdes no

equilibrio para determinagdo do intervalo de solidificagdo AT conforme a (4.1).
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Tomando como base a liga VA2 (Villares Metals), que foi utilizada na fabricacédo
do po para o presente trabalho, calcularam-se as variacGes de porcentagem para cada
elemento conforme a Tabela 4.2. A partir das composi¢Oes, geraram-se as curvas de
solidificacdo que podem ser vistas na Figura 4.19, considerando o elemento C como

difusor rapido e uma taxa de resfriamento aproximada de 10* K/s.

Tabela 4.2: Composicgdes calculadas para as ligas obtidas a partir de cada mistura de
pos entre AISI A2 e CrsCa.

Elemento / %peso
Liga Fe C Mn Cr Mo \ Si
A2 92.15 0.96 0.6 4.9 0.92 0.17 0.3
A2-1CrsC2 ]91.2285| 1.0838 | 0.594 | 5.7176 | 0.9108 | 0.1683 | 0.297
A2-2Cr3C2 90.307 | 1.2076 | 0.588 | 6.5352 | 0.9016 | 0.1666 | 0.294
A2-5Cr3Cz | 87.5425 | 1.579 0.57 8.988 0.874 | 0.1615 | 0.285

Obtiveram-se entdo, a partir das curvas referidas na Figura 4.19 e das respectivas
tabelas geradas pelo software, os dados das temperaturas solidus e liquidus (nos pontos
fs=0¢e f; =1, inicio e fim da solidificacdo) e as informagdes necessarias para a
construcdo da curva T x f,'/?
Equacéo (4.2).

As curvas sdo evidenciadas na Figura 4.20, e para a obtencdo do valor da

, que serve como base para o calculo do CSI a partir da

inclinacdo, foi feita uma aproximacao de cada curva por uma parabola (polinémio de grau
2) na regido proxima a maior inclinagdo, seguida da derivacdo da equacao da parabola e

calculo da expressdo da derivada no ponto f,/?

especifico que se esta analisando. Ja a
Figura 4.21 mostra as curvas de solidificacdo no equilibrio, explicitando o valor do
intervalo de solidificacdo AT para cada mistura.

O indice foi calculado, para as quatro composic¢des, no ponto de inflexao da curva
(inicio da formac&o de carbetos primérios do tipo M7Cs) e no ponto fsl/2 = 0.99, que

podem ser identificados como as duas possiveis maximas inclinagdes, tendo em vista que
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apartirde f;™“ = 0.99 é improvavel o surgimento de trincas a quente [34]. Os resultados

para ambos os critérios de susceptibilidade a trincas podem ser vistos na Tabela 4.3.
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Figura 4.19: Curvas de solidificacdo para o método Scheil-Gulliver com retrodifusao:
(@) A2; (b) A2-1Cr3Cz; (c) A2-2Cr3Co; (d) A2-5Cr3Co.
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Figura 4.21: Diagramas de solidificacdo no equilibrio, mostrando os valores do intervalo
de solidificacdo dT, para as misturas: (a) A2; (b) A2-1Cr3Cy; (c) A2-2Cr3Cy; (d) A2-
5Cr3Co.
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Tabela 4.3: Valores calculados para os critérios de susceptibilidade a trinca para cada

composicgdo (valores criticos de CSI realgcados em vermelho).

Composicéo CSI (ponto de inflexdo) | CSI (fs; = 0.99) AT (°C)

A2 7798.97 4230.64 123.93
A2-1Cr3C> 3202.14 3908.72 137.47
A2-2Cr3C; 2587.34 3483.48 151.85
A2-5Cr3C; 906.29 3163.32 149.34

Como pode ser visto pelos resultados das simulagdes, ha uma diminuicdo
significativa do indice de susceptibilidade a trincas de Kou, enquanto o intervalo de
solidificacdo ndo seguiu a mesma tendéncia. Para este Ultimo, o efeito da adicdo de
carbono em aumentar o AT foi mais expressivo que o efeito do cromo, que tende a reduzir
esse valor.

Porém, em vista dos resultados experimentais, demonstrando que a adigdo de
CrsC> causou uma reducdo na densidade e no comprimento das trincas - até que foram
completamente mitigadas a 5% de carbeto, conclui-se que o indice de Kou (CSI) foi um
parametro mais adequado para descrever o comportamento do material nesse estudo.
Algumas ligas de aluminio também ja mostraram 0 mesmo comportamento, em que 0
intervalo de solidificacdo acaba néo se correlacionando bem com os dados experimentais
de susceptibilidade a trincas [87].

Levando em consideracdo os resultados da analise microestrutural e de formacéo
de fases feita no capitulo 4.4.2, pode-se também assumir que a formacdo de carbetos
primarios do tipo M7Cz durante a solidificacdo esta sendo na préatica suprimida devido as
severas condicBes de processamento. Tomando como base essa hipdtese, foi feita uma
nova simulacdo para cada composicdo indicada, mantendo ‘“ativas” apenas as fases
LIQUID e FCC_A1 (austenita). Os resultados para as simulagdes no software Thermo-

1/2 & os valores de CSI

Calc® podem ser vistos na Figura 4.22, enquanto as curvas T X f;

estdo descritos na Figura 4.23 e na Tabela 4.4, respectivamente.
O caso descrito desta maneira pdde demonstrar um comportamento ainda mais

alinhado com o que se observou nos resultados experimentais, com uma diferenca mais

expressiva no valor calculado de CSI: Valores elevados (na ordem de 20000) para as
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composicgdes entre 0 e 2% de CrsCy, enquanto a composi¢cdo com 5% de carbeto
demonstra uma grande reducdo, para a ordem de 6000. Além disso, pode-se verificar um
aumento na fracdo de eutético nas fases finais da solidificacdo (linha horizontal no estagio
final se estende por uma zona maior de temperaturas) para a amostra com 5% de Cr3Ca.

Ambos os casos descritos no capitulo, no fim, foram indicativos de uma tendéncia
a melhorar o valor dos critérios de susceptibilidade a trincas com a adi¢éo de CrsCa. Os
resultados obtidos a partir das simulacbes CALPHAD, dessa forma, acompanham e
corroboram o que foi observado nos resultados experimentais: a adicdo de carbeto de
cromo e subsequente modificacdo da composicdo da liga base pela fusdo do inoculante
foi de imprescindivel contribuicdo para a prevencédo de trincas na manufatura aditiva do
aco ferramenta AISI A2 por PBF-LB/M.
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Figura 4.22: Curvas de solidificacdo para o método Scheil-Gulliver com retrodifusao,
considerando somente fase austenita: (a) A2; (b) A2-1CrsCyz; (c) A2-2Cr3Cy; (d) A2-
5Cr3Ca.
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Figura 4.23: Curvas Txf.sl/2 e demonstracdo da tangente da curva nos pontos de

méaxima inclinacdo para obtencdo do CSlI, considerando somente fase austenita.

Tabela 4.4: Valores calculados para os critérios de susceptibilidade a trinca para cada

composicao (somente fase austenita)

Composicéo CSlI
A2 20000.00
A2-1Cr3C» 20000.00
A2-2Cr3C» 18545.30
A2-5Cr3C> 5975.22

45. Conclusodes

Apesar de o efeito da adicdo de carbono a um aco de solidificacdo austenitica ser
usualmente de aumentar a susceptibilidade a trincas e diminuir a possibilidade de
impressdo sem defeitos [35,36,88], a mistura mecénica de carbeto de cromo CrzC> ao aco
ferramenta AISI A2 previamente ao processo de manufatura aditiva e sua subsequente
fusdo durante o processo, efetivamente modificando a composi¢do do material, produziu
efeitos contrarios. Isso se deu ao fato de que o aumento no teor de Cr, concomitantemente
ao C e em teores mais elevados (devido a fracdo atbmica do composto), alterou as
caracteristicas de solidificacdo de forma positiva para a prevencéo de trincas a quente, e
finalmente garantiu a impressdo livre desses defeitos a propor¢édo de 5% CrsCz para 95%

AISI A2. Entre as conclusdes obtidas, estdo:

0.99
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As analises microestrutural e de formacédo de fases apontaram que, conforme o
percentual de carbeto na mistura foi incrementado, também foi elevada a
porcentagem de austenita retida no material em seu estado as-built. Isso se da
devido a uma redugdo na temperatura Ms que é devida tanto ao aumento na
porcentagem em peso de Cr, quanto de C [84,85].

O aumento na fracdo de austenita retida produz dois efeitos positivos no sentido
de prevencdo de trincas: (i) por um lado, a menor incidéncia de transformacao
martensitica nas camadas inferiores durante a solidificacdo de camadas
subsequentes reduz variagbes de volume que possam gerar tensfes e levar a
quebra no filme de liquido no espacamento dendritico, 0 que previne trincas a
quente; (ii) por outro lado, a maior fragdo de austenita no estado as-built aumenta
a tenacidade das pecas e previne a nucleacéo de trincas a frio.

Como pode ser visto pelas imagens de MEV, a elevagéo no teor de Cr causa um
aumento no super-resfriamento constitucional que transiciona a solidificacdo de
celular para dendritica, porém néo chega a causar crescimento equiaxial, como se
espera da acdo de inoculantes nas ligas de Al ou Ti [74]. Isso se deve ao fato de
que, no presente caso, o inoculante teve sua a¢do por modificacdo de composicao,
ao se fundir e aumentar o teor de elementos de liga no liquido, enquanto
inoculantes de mais alto ponto de fusdo tém sua ac&o reduzindo a for¢a motriz e
induzindo nucleacdo heterogénea, levando a crescimento equiaxial e refinamento
de gréos.

Na proporgdo de 5% CrsC> para 95% AISI A2, observa-se que o maior aumento
no super-resfriamento constitucional causou um refinamento na microestrutura
dendritica durante a solidificacdo, o que pOde reduzir o espacamento
interdendritico e induzir uma maior permeabilidade do liquido na zona pastosa,
reduzindo a susceptibilidade a trincas a quente.

Os efeitos relatados foram corroborados pelos calculos termodinamicos, que
evidenciaram uma reduc¢éo no intervalo de solidificacdo AT aliada a uma reducao

1/2

na inclinacdo da curva T X f;™/ nos estéagios finais da solidifica¢do, sendo esses

dois critérios indicativos para que seja prevenida a formacao de trincas a quente
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em materiais soldados ou fabricados por manufatura aditiva, especialmente no
processo PBF-LB/M [35,36,72,89,90].
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CAPITULO 5 - DISCUSSAO GERAL E CONCLUSOES

Durante a execucdo do trabalho, foi possivel verificar que a fabricacdo do ago
ferramenta A2 por PBF-LB/M é um processo que esta sujeito a varios tipos de defeitos,
sendo estes uma consequéncia tanto da composi¢do do material, quanto das condigoes
severas 0 que 0 processo o submete. Mesmo ao empregar o preaquecimento do substrato
a temperaturas chegando a 500°C, ndo foi possivel mitigar a formacdo de trincas no
material em seu estado como fabricado. Frente ao problema e ao plano apresentado na
introducdo do trabalho, portanto, foi necessario tomar um plano de acdo que foi além da
otimizacdo dos parametros do processo PBF-LB/M para viabilizar a fabricacdo do aco
AISI A2,

O alto teor de carbono e elementos de liga do material, quando submetido a taxas
de resfriamento t&o elevadas quanto as empregadas pelo processo PBF-LB/M, causa uma
alta segregacédo de soluto e elementos de liga na fase liquida, ao mesmo tempo que ha
supressdo da formacao de carbetos primarios. Isto entdo prejudica as propriedades da zona
pastosa e induz a quebra do filme liquido sem que possa preencher 0s vazios nos
espacamentos interdendriticos, levando a propagacdo de trincas de solidificacdo. A
solucdo para esse problema se encontrou na modificacdo da composi¢do do material, para
que a composicao do liquido e a formacéo de fases se alterassem e a nucleacdo de trincas
fosse mitigada.

Nos experimentos iniciais, foi verificada uma influéncia da poténcia e da
velocidade de varredura do Laser na formacao de porosidade no material, que pode ser
devida: (i) a falta de fusdo, quando ndo € fornecida energia o suficiente, devido a uma
poténcia baixa ou velocidade muito elevada, para que o material se funda por completo e
preencha os vazios entre as particulas de pé; ou (ii) ao aprisionamento de gases, quando
h& excesso de energia devido a um aumento excessivo da poténcia, ou uma redugéo
excessiva na velocidade.

A distancia de hatch também teve seu efeito sobre a porosidade, indicando que
pode ocorrer falta de fusdo se ndo houver uma sobreposicdo minima entre duas pistas,
porém para os valores empregados no experimento, ndo houve influéncia significativa
dessa grandeza para uma confiabilidade de 95%. Posteriormente, foram testados o

emprego de preagquecimento no substrato e da estratégia de varredura de ilhas, um com o
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intuito de reduzir os gradientes térmicos e consequentemente as tensdes que podem gerar
trincas, e a outra com o intuito de distribuir melhor as tensdes térmicas. Porém, ambas as
estratégias se mostraram inefetivas em mitigar a formag&o de trincas no material.

O preaquecimento do substrato aparentou mostrar uma reducdo no tamanho e na
densidade das trincas no primeiro experimento, porém nao mostrou repetibilidade em um
segundo experimento, em que as amostras fabricadas para teste de tracdo ndo foram
capazes de completar o teste devido a propagacao de trincas. Ademais, a estratégia de
varredura de ilhas causou um aumento na porosidade keyhole devido a alta concentracéo
de energia nos espacos reduzidos, e foi menos eficaz do que a estratégia original de stripe
hatching. Apds uma analise final contemplando a morfologia e a superficie de falha das
trincas, entdo, verificou-se que a sua origem muito provavelmente ndo era de tensdes
térmicas a frio, mas sim de vazios formados durante a solidificacéo.

Utilizando as amostras que foram fabricadas no primeiro experimento, em
seguida, foram empregados diferentes tratamentos térmicos para entender se era possivel
incrementar a dureza do material pela precipitacdo de fases secundérias, mantendo-se a
microestrutura celular altamente refinada formada no processo de MA. Verificou-se que
a fase austenita retida nas amostras é altamente estavel, e que os tratamentos modificados
de revenimento a 205°C e 540°C por 2h n&o foram capazes de iniciar sua decomposicao.

O tratamento M540 ainda mostrou capacidade de precipitar carbetos secundarios
nanométricos, porém que ndo surtiram efeito significativo na dureza da liga.
Provavelmente seria necessario um tempo maior de tratamento para que isso se
consolidasse. Dentre os tratamentos feitos, somente 0 normativo (austenitizagdo, témpera
e revenimento a 205°C) foi capaz de causar incremento na dureza do material, 0 que se
atribui a decomposicdo quase completa da austenita retida. Todavia, esse efeito também
foi acompanhado pela perda completa da microestrutura celular adquirida por meio do
processo PBF-LB/M.

No capitulo final de experimentos, tratou-se da introducéo de particulas externas
de carbeto de cromo CrsCz, com o intuito de causar alteragdes nos fluxos dentro da poca
de fusdo e induzir um refinamento de grdo, o que poderia reduzir a incidéncia de trincas.
O efeito de mitigacédo de trincas foi alcancado, porém de outra maneira: o ponto de fusdo
relativamente baixo do carbeto (1800°C) em relagdo as temperaturas que podem ser
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atingidas na poca de fuséo, causou a fusdo dessas particulas e alteracdo da composicao da
liga base (AISI A2).

Com essa alteracdo, houve um enriquecimento maior ainda de carbono e
elementos de liga no liquido, o que gerou um aumento no super-resfriamento
constitucional e um consequente refinamento na microestrutura dendritica formada no
processo PBF-LB/M. A uma propor¢do de 5% CrsC, para 95% A2, esse efeito foi
pronunciado o bastante para mitigar por completo a incidéncia de trincas, ao melhorar o
preenchimento do liquido no espacamento interdendritico.

Além disso, 0 aumento no teor de Cr e C causou uma diminuicdo consideravel na
temperatura Ms, 0 que levou a um gradual aumento na fracdo de austenita retida da
amostra final, com cada adi¢cdo subsequente de CrsC,. Esse aumento na fracdo de
austenita se provou como um beneficio para a mitigacdo de trincas, ja que diminuiu a
incidéncia de transformacdo martensitica que causa alteracdes de volume no sélido e pode
perturbar o escoamento do liquido, e a0 mesmo tempo aumentou a ductilidade do material
solido, reduzindo a possibilidade de nucleagéo e propagacao de trincas por tensao.

Com esse resultado, concluiu-se, posto o problema inicial deste trabalho, que a
fabricacdo de AISI A2 por PBF-LB/M € um processo que, aliado a composicdo do
material, tem alta probabilidade de incidéncia de defeitos. Porém, que também é possivel
obter amostras livres de defeitos ao empregar métodos de alteracdo da composicao, e que
podem haver outras possibilidades de elementos de liga para serem adicionados e talvez
incrementarem as propriedades do material em seu estado como fabricado por PBF-

LB/M, em relacdo ao processamento convencional.
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SUGESTOES PARA FUTUROS TRABALHOS

Ap0s apresentar as conclusdes do presente trabalho, entende-se que ha ainda
oportunidade para desenvolver os estudos em trés frentes: uma ligada ao estudo do
CAPITULO 3, e outras duas aos estudos do CAPITULO 4. Primeiramente, em relagio
aos tratamentos térmicos aplicados sobre o material fabricado por PBF-LB/M, nenhum
dos tratamentos modificados surtiu efeito significativo na dureza do material superior ao
tratamento normativo.

O que se observa na literatura para acos ferramenta destinados a trabalho a quente,
é que ha a possibilidade de empregar tratamentos modificados que possam manter a
microestrutura celular refinada do processo de MA e aliar a precipitacdo de fases
secundarias, em alguns casos também a decomposicao da austenita retida, levando a um
incremento nas propriedades mecanicas em relacdo ao processamento convencional.
Nesse sentido, sugere-se a aplicacdo de temperaturas mais elevadas de tratamento
modificado e tempos diferentes, para verificar se 0 mesmo resultado ndo pode ser atingido
para o aco ferramenta A2.

Adicionalmente, ao obter sucesso em mitigar a formacao de trincas a quente na
manufatura aditiva do aco ferramenta A2 por PBF-LB/M, podem-se aprofundar os
estudos em dois aspectos. Um deles é a microestrutura que se pode obter apds tratar
convencionalmente a nova liga A2+5CrsCz, e a comparagdo de suas propriedades
mecanicas as do A2 e de outros acos ferramenta, ja que o incremento no teor de Cre C
pode assemelhar a composicdo a de outras classes. Com a obtencdo de amostras
densificadas e sem trincas, podem-se conduzir ensaios de tracdo, dobramento, fadiga e
impacto, para uma determinagcdo mais robusta das propriedades mecanicas.

Por fim, a constatacéo de que a modificacdo da composi¢cdo do A2 pode levar a
amostras sem trincas abre também a possibilidade de estudar diferentes modificacGes de
composicdo. A adicdo de elementos previamente a atomizacdo, sem necessidade de
mistura de pos, que possam reduzir os indices de susceptibilidade a trincas e o teste por
MA das novas ligas provenientes dessas adi¢es pode levar a descoberta de uma nova
composi¢do de aco propria para MA, e que possa atender ou superar as propriedades

necessarias para o AISI A2 em sua utilizag&o.
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- PARAMETROS DE PROCESSO PARA OS

EXPERIMENTOS

Abaixo, encontram-se as tabelas detalhadas com os parametros de processo para
cada uf 508 !a%é\'imentos de manufatura aditiva por PBF-LB/M executados no presente

trabalho.

e Parametros de processo detalhados por amostra para experimentos do
CAPITULO 2:

Tabela A.1: Pardmetros de processo para experimento realizado no equipamento

OmniSint-160.
i . Poténcia | Velocidade | Espessura de | Distancia de
Amostra | Duplicata | Triplicata (W) (mm/s) | camada (um) | hatch (um)

1 36 55 550

2 35 56 150 700

3 34 57 850

4 33 58 550

5 32 59 200 700 80
6 31 60 850

7 30 61 550

8 29 62 250 700

30

9 28 63 850 (fix0)

10 45 64 550

11 44 65 150 700

12 43 66 850

13 42 67 550

90

14 41 68 200 700

15 40 69 850

16 39 70 550

250
17 38 71 700




18 37 72 850
19 54 73 550
20 53 74 150 700
21 52 75 850
22 51 76 550
23 50 77 200 700
24 49 78 850
25 48 79 550
26 47 80 250 700
27 46 81 850

30
(fixo)

113

100
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Tabela A.2: Parametros de processos para amostras fabricadas com estratégia stripe

hatching no experimento com preaquecimento a 200°C.

Amostra | Poténcia (W) | Velocidade (mm/s) | Hatch (um) | Espessura (um)
1 250 300
2 200 900
3 200 750
4 200 600
5 100 300
6 150 600
7 200 300 80 30
8 250 750 (fixo) (fixo)
9 250 600
10 100 450
1 150 300
12 150 750
13 250 900
14 250 450
15 100 750
16 100 600
17 150 450 80 30
18 150 900 (fixo) (fixo)
19 200 450
20 100 900
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Tabela A.3: Parametros de processos para amostras fabricadas com estratégia de ilhas no

experimento com preagquecimento a 200°C.

Amostra | Poténcia (W) | Velocidade (mm/s) | Hatch (um) | Espessura (um)

21 250 600

22 150 600

23 100 750

24 100 300

25 150 900

26 150 750

27 250 300

28 200 900

29 100 600

30 200 600 80 30
31 200 300 (fixo) (fixo)
32 250 750

33 100 900

34 100 450

35 150 300

36 150 450

37 200 450

38 250 450

39 200 750

40 250 900
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e Parametros de processo detalhados por amostra para experimentos do
CAPITULO 4:

Tabela A.4: Parametros de impresséo para amostras A2.

Poténcia | Velocidade Hatch Espessura
Amostra VED (J/mm?
(W) (mmss) | (um) (um) (mm)
1 300 125.00
2 90 400 93.75
3 500 75.00
4 400 83.33
80 80
5 200 166.67
6 750 55.56
100
7 650 64.10
8 80 300 111.11
30
9 300 111.11
10 100 400 83.33
11 500 66.67
12 300 166.67
100
13 150 400 125.00
14 500 100.00
15 500 133.33
200
16 600 111.11
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Tabela A.5: Parametros de impressdo para amostras A2-1Cr3Cz e A2-2Cr3Co.

Poténcia | Velocidade Hatch Espessura
Amostra VED (J/mm?
(W) (mmss) | (um) (um) (mm)
1 300 138.89
2 100 400 104.17
3 500 83.33
4 500 100
5 600 83.33
120 80
6 700 71.43
7 800 62.5
8 700 89.29
9 150 800 78.13
10 900 69.44
30
11 300 133.3
12 120 400 100
13 500 80
14 500 100
15 150 600 83.33
100
16 700 71.43
17 500 113.33
18 600 94.44
170
19 700 80.95
20 800 70.83




Tabela A.6: Parametros de impressdo para amostras A2-5Cr3Co.
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Poténcia | Velocidade Hatch Espessura
Amostra VED (J/mm?
(W) (mmss) | (um) (um) (mm)
1 400 104.17
2 500 83.33
100
3 600 69.44
4 700 59.52
80

5 300 125
6 90 400 93.75
7 500 75

8 120 800 62.5
10 300 30 133.33
11 120 400 100
12 500 80
13 500 100
14 150 600 100 83.33
15 700 71.43
16 500 113.33
17 170 600 94.44
18 700 80.95




