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RESUMO

A fusão seletiva a laser (FSL), uma das tecnologias de manufatura aditiva (MA), é
um processo de fabricação em que a construção das peças ocorre através da adição de
material em camadas sucessivas sobre um substrato, sendo possível a fabricação de peças
em diferentes geometrias e com excelentes propriedades mecânicas. Dentre os materiais
metálicos aplicados na manufatura aditiva, os aços maraging têm tido muito destaque em
pesquisas acerca deste processo de fabricação. A razão disto, é este material apresentar
excelentes características como uma ótima combinação de resistência mecânica e tenacidade
à fratura e boa soldabilidade. Em função de sua resistência mecânica elevada, esse material
também pode ser adequado para aplicação em blindagens balísticas. Diante do que foi
exposto, o presente estudo teve como objetivo produzir peças de aço maraging 300 por
manufatura aditiva e comparar, antes e após a realização de tratamentos térmicos, seu
comportamento balístico, microestrutura e propriedades mecânicas obtidas com peças
fabricadas de maneira convencional e termicamente tratadas. Um outro ponto importante
de se destacar é que, normalmente, em trabalhos de produção de peças por fusão seletiva a
laser utiliza-se pós importados e pré-determinados pelos fabricantes dos equipamentos de
MA. Por questões estratégicas, importantes para a área de segurança e defesa, este trabalho
teve como objetivo desenvolver todas as etapas do processo de MA de maneira nacional,
inclusive a produção e qualificação dos pós. Para isso, o pó foi produzido pelo processo de
atomização a água a partir de lingotes de aço maraging 300 e caracterizado por meio do
ensaio em analisador de partículas a laser, microscopia óptica (MO), picnometria de gás
hélio, difração de raios X (DRX) e microscopia eletrônica de varredura (MEV). Já nas
peças produzidas por manufatura aditiva e convencionalmente foram realizadas análises
de MO, MEV, método de Arquimedes, ensaio de dureza, DRX, ensaio de tração e teste
balístico. Os pós de aço maraging produzidos, após o peneiramento, apresentaram partículas
tanto esféricas quanto irregulares. As peças de aço maraging produzidas por manufatura
aditiva, a partir do pó produzido nacionalmente, apresentaram densidade relativa de
aproximadamente 98,64 ± 0,42%, em razão da presença de poros, possivelmente devido
ao aprisionamento de gases e algumas regiões com falta de fusão. Apesar dos defeitos
observados, a peça produzida apresentou aumento significativo após a realização dos
tratamentos térmicos de envelhecimento direto e solubilização seguido de envelhecimento.
Por outro lado, a peça de aço maraging produzida convencionalmente solubilizada e
envelhecida (MC-SE) apresentou a maior dureza entre todas as condições estudadas. No
que diz respeito ao limite de resistência à tração, a condição MC-SE apresentou um
valor semelhante, considerando o erro relativo, do encontrado para as condições MA-SE e
MA-E. Além disso, a condição MC-SE apresentou também maior valor de alongamento na
fratura em comparação às outras condições envelhecidas. A energia absorvida no ensaio
balístico das condições MA-E e MC-SE apresentaram valore próximos demonstrando um
comportamento balístico muito semelhante.

Palavras-chave: Manufatura aditiva; Fusão Seletiva a Laser; Aço Maraging 300; Com-
portamento Balístico; Atomização a água.



ABSTRACT

Selective laser melting (SLM), one of the additive manufacturing (AM) technologies, is a
manufacturing process in which parts are made by adding material in successive layers on
a substrate, making it possible to manufacture components in different geometries and
with excellent mechanical properties. Among the metallic materials, Maraging steels have
been very prominent in research for additive manufacturing processes. This material has
excellent characteristics, such as an excellent combination of mechanical resistance, fracture
toughness, and good weldability. Due to its high mechanical resistance, this material may
also be suitable for application in ballistic armor. The present investigation aimed to
produce Maraging 300 steel parts by additive manufacturing and compare, before and
after heat treatments, its ballistic behavior, microstructure, and mechanical properties
obtained with conventionally manufactured and heat treated parts. Another critical point
to highlight is that imported powders are used with parameters pre-determined by the
AM equipment manufacturers in work-producing parts using selective laser melting. For
strategic reasons necessary for the defense area, this work aimed to develop all stages of the
AM process nationally, including the production and qualification of powders. Therefore,
the powder was local produced by water atomization process from maraging 300 steel
ingots and characterized by testing on a laser particle analyzer, optical microscopy (OM),
helium gas pycnometer, X-ray diffraction (XRD), and scanning electron microscopy (SEM).
On parts produced by additive manufacturing and conventionally, MO, SEM, Archimedes
method, hardness test, XRD, tensile test, and ballistic test were carried out. The Maraging
steel powders produced, after sieving, present both spherical and irregular particles. The
Maraging steel parts made by additive manufacturing from nationally produced powder
presented a relative density of approximately 98.64 ± 0.42% due to the presence of pores,
possibly because of the trapping of gases and some lack of fusion regions. Despite the
defects observed, the piece produced presented significant increase of hardness after heat
treatments of direct aging and solubilization followed by aging. On the other hand, the
Maraging steel part produced conventionally solubilized and aged (MC-SE) showed a
highest hardness among all the conditions studied. Regarding the tensile strength limit,
the MC-SE condition presented a similar value considering the error, to that found for the
MA-SE and MA-E conditions. Furthermore, the MC-SE condition also presented a higher
fracture elongation value compared to the other aged conditions. The energy absorbed in
the ballistic test of the MA-E and MC-SE presented close values demonstrating a similar
ballistic behavior.

Keywords: Additive manufacturing; Selective Laser Fusion; Maraging Steel 300; Ballistic
Behavior; Water atomization.
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1 INTRODUÇÃO

A manufatura aditiva (MA) é um processo de fabricação em que a construção da
peça ocorre através da adição de material em camadas sucessivas sobre um substrato. O
processo tem início a partir da confecção de um modelo 3D, em um software CAD, o
qual é convertido em um formato adequado e transferido para a máquina de impressão
3D. Dentre as vantagens dessa técnica estão a pouca quantidade de material descartado
após o processo, capacidade de fabricação de geometrias complexas, capacidade de reciclar
material residual, fabricação econômica de produtos personalizados, entre outros. Em razão
disso, esse processo pode ser aplicado em diversas áreas, desde a fabricação de produtos
personalizados e protótipos até nas indústrias automotiva, aeroespacial e de construção
civil. Essa gama de aplicações também ocorre em virtude da capacidade de se aplicar
diversos tipos de materiais como polímeros, cerâmicos, compósitos e metais (1, 2, 3, 4).

Dentre os materiais metálicos aplicados na manufatura aditiva, os aços maraging
têm tido muito destaque em pesquisas acerca deste processo de fabricação nos últimos anos
(5, 6). Os aços maraging são aços de ultra alta resistência que apresentam uma excelente
combinação de resistência mecânica e tenacidade à fratura, além de terem boa soldabilidade
e facilidade de serem termicamente tratados. Essas características são consequência de sua
matriz martensítica de ferro-níquel com baixo teor de carbono endurecível por precipitação.
Em razão de suas propriedades, estes aços podem ser utilizados em uma ampla variedade
de aplicações como, caixas de mísseis, forjados de aeronaves, peças estruturais, entre
outros. Além disso, em função de sua excelente resistência esses aços podem ser adequados
também para aplicações em blindagens balísticas (7, 8, 9).

As blindagens balísticas têm como objetivo resistir à penetração de diversos tipos de
projéteis e aparatos explosivos. Os materiais utilizados como proteção balística podem ser
avaliados de acordo com conversão e dispersão da energia cinética do projétil. Diversos tipos
de materiais podem ser aplicados como blindagens, como materiais fibrosos, compósitos
cerâmicos e metais. No que diz respeito aos materiais metálicos, tem-se dois tipos: os
materiais não-ferrosos e os ferrosos. No caso dos metais ferrosos tem-se o aço que pode
ser aplicado com a realização de tratamentos térmicos ou processamento para adquirir
diferentes propriedades e se tornar eficaz para diferentes tipos de ameaças. Além de
propriedades mecânicas, como dureza e tenacidade, as blindagens devem estar corretamente
posicionadas e com tamanho, peso e com geometria adequadas (10, 11, 12, 13, 14).

Diante do que foi exposto, o presente estudo teve como objetivo produzir peças
de aço maraging 300 por manufatura aditiva e comparar o comportamento balístico,
microestrutura e propriedades mecânicas obtidas, antes e após a realização de tratamentos
térmicos, com peças fabricadas de maneira convencional.
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1.1 Objetivo
O presente trabalho teve como objetivo principal o estudo da produção de chapas

de aço maraging 300 por fusão seletiva a laser (FSL) e avaliação de seu comportamento ba-
lístico. Neste estudo comparou-se os resultados de microestrutura, propriedades mecânicas
e resistência à penetração de projéteis de peças fabricadas por FSL e chapas fabricadas
convencionalmente, isto é, fabricadas por processos tradicionais de manufatura, com e sem
a realização de tratamentos térmicos de solubilização e envelhecimento.

1.2 Objetivos específicos

• Produzir o pó do aço maraging 300 através do processo de atomização a água em
uma empresa nacional.

• Caracterizar o pó do aço maraging produzido por atomização a água quanto à sua
morfologia, fases presentes, distribuição granulométrica e densidade.

• Avaliar a densidade relativa das chapas de aço maraging 300 produzidas por manufa-
tura aditiva.

• Realizar a caracterização microestrutural, através de microscopia eletrônica de
varredura e difração de raios X, das chapas de aço maraging fabricadas por FSL e
fabricadas convencionalmente, com e sem a realização de tratamentos térmicos.

• Avaliar e comparar as propriedades mecânicas de chapas construídas por FSL e
fabricadas convencionalmente, com e sem a realização de tratamentos térmicos,
através de ensaio de dureza Vickers e ensaio de tração.

• Avaliar e comparar o comportamento balístico de chapas tratadas termicamente
construídas por FSL e fabricadas convencionalmente através de ensaio balístico.
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2 REVISÃO BIBLIOGRÁFICA

2.1 Blindagem
As blindagens têm como objetivo resistir à penetração de diversos tipos de projéteis,

granadas, minas, jatos de alta velocidade, entre outros. Além disso, devem também resistir
a danos como trincas e fraturas que podem ser originados a partir de impactos múltiplos
(13). Os sistemas de blindagem podem ser classificados de acordo com o nível de proteção
apresentado na Tabela 1. Os níveis de proteção são dados por I, II-A, II, III-A, III e IV de
acordo com a munição utilizada, massa do projétil em gramas, velocidade inicial em metros
por segundo e número de impactos. Esses níveis de proteção são diretamente associados
ao material, forma, ângulos de incidência, energia e área de impacto do projétil (10).

Tabela 1 – Nível de proteção do sistema de blindagem quanto ao impacto balístico (Adap-
tado de (10)).

Proteção da Munição Massa do V0 N° de
Blindagem Utilizada Projétil (g) m/s Impactos

Nível .22 LRHV Chumbo 2,6 ± 0,1 320 ± 10 5
I .38 Special RN Chumbo 10,2 ± 0,1 254 ± 15 5

Nível 9 FMJ 8,0 ± 0,1 332 ± 12 5
II-A 357 Magnum JSP 10,2 ± 0,1 381 ± 12 5
Nível 9 FMJ 8,0 ± 0,1 358 ± 15 5

II 357 Magnum JSP 10,2 ± 0,1 425 ± 15 5
Nível 9 FMJ 8,0 ± 0,1 426 ± 15 5
III-A .44 Magnum SWC GC 15,6 ± 0,1 426 ± 15 5

Nível III 7.62x51FMJ/.308-Winchester 9,7 ± 0,1 838 ± 15 5
Nível IV .30 - 06 AP 10,8 ± 0,1 868 ± 15 1

Além disso, blindagens opacas metálicas de nível III devem também atender à
tabela de proteção alternativa (Tabela 2), no nível 2 (PA-2). As blindagens com nível
III-A e III, quando atendem também a tabela de proteção alternativa, são identificadas
pelo nível indicado na Tabela 1, juntamente do sinal “+” seguido do nível de proteção
que atendem pela Tabela 2. Por exemplo, a blindagem nível III-A que atende ao requisito
PA-1 é identificada como: Blindagem balística nível III-A + PA-1 (10).
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Tabela 2 – Nível de proteção alternativa do sistema de blindagem quanto ao impacto
balístico (Adaptado de (10)).

Proteção Munição Massa do V0 N° de
Alternativa Utilizada Projétil (g) m/s Impactos
Nível PA-1 Cal 12/70 28,4 ± 0,05 450±10 5
Nível PA-2 5.56x45 Ball- SS92/M 193 3,5 ± 0,1 990±15 5
Nível PA-3 7.62x39 Ball-M 43 7,9 ± 0,1 716±15 5

Nível 5.56x45 NATO Ball-SS109 1,0 ± 0,1 915±15 5
PA-4 M855 (NP) 1,0 ± 0,1 915±15 5

Nível PA-5 7.62x39 Ball PS-M 1943 (NP) 7,9 ± 0,1 720±10 5
Nível PA-6 7.62X51 AP 9,8 ± 0,1 840±15 2

De acordo com a ABNT NBR 15000(10), as blindagens devem estar limpas, sem
falhas e isentas de defeitos para ser considerada uma blindagem com bom acabamento
e estar de acordo com os requisitos gerais da norma. Além disso, devem ser embaladas
adequadamente para garantir a integridade do produto. A fabricação é também uma
regra geral da norma ABNT NBR 15000(10) que diz que a fabricação de acordo com a
norma é de responsabilidade do fabricante e que para a blindagem ser aplicada deve-se
ter aprovação conforme a legislação vigente. Outra regra geral que deve ser atendida é a
rastreabilidade, ou seja, um registro que possibilite a avaliação da vida útil, uniformidade
de processos de fabricação, caracterização de matérias primas e descrição do desempenho
balístico (10).

Os materiais de proteção balística podem ser avaliados de acordo com a conversão
e dispersão da energia cinética do projétil. Como a velocidade do projétil é utilizada para
realizar o cálculo da energia cinética, se torna importante sua medição para a avaliação
da blindagem (11, 12). Com todos os aparados devidamente ajustados de acordo com a
norma ABNT NBR 15000(10), deve-se efetuar o disparo do projétil e registrar a velocidade
medida pelo cronógrafo. Após esta etapa, para o impacto ser considerado aceitável não
pode ocorrer perfuração na folha testemunha, que é colocado atrás do corpo de prova.
Caso o disparo seja aceitável deve-se realizar novamente a avaliação da folha-testemunha
até que o número de disparos requeridos para a série seja completado. Ao atender todas
as especificações é caracterizada a aprovação do sistema de blindagem para aquele nível
de proteção (10).

Além disso, outro importante fator para a resistência da blindagem é o grau de
obliquidade que se tem com relação ao projétil. Na Figura 1 são apresentadas chapas com
diferentes graus de obliquidade e pode-se notar que quanto maior o grau de obliquidade,
maior será o trajeto que o projétil terá que percorrer para perfurar a chapa, portanto,
maior a resistência da blindagem (13).
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Figura 1 – Relação do caminho percorrido pelo projétil com a obliquidade da chapa
(Adaptado de (13))

Com relação ao formato das blindagens, Cunha et al.(14) realizaram análises
computacionais do comportamento dinâmico de chapas poliondulares, que consistem em
chapas metálicas com superfícies ondulares criando regiões côncavas e convexas, para
comprovar a eficácia dessas chapas como blindagem balística. Para este trabalho, os autores
realizaram a simulação no software AUTODYN®, para chapas com medidas de 100x100
mm com 3 mm de espessura. A simulação foi realizada tanto para placas planas, como
para placas poliondulares para se comparar os resultados obtidos com relação a velocidade
residual do projétil e velocidade da energia absorvida pela placa. A simulação foi realizada
com o projétil atingindo o centro da placa plana e, para o caso da placa poliondular, os
projéteis atingiram as placas nas posições 1, 2 e 3 como é mostrado na Figura 2.

Figura 2 – Posições de impacto do projétil na chapa poliondular (Adaptado de (14))

Com relação a velocidade residual, as posições 1 e 2, obtiveram menores valores do
que a da placa plana, o que indica melhores resultados de resistência balística, no entanto,
a posição 3 obteve um valor ligeiramente abaixo da placa plana (Tabela 3). Apesar disso, os
autores observaram que para todas as posições da placa poliondular, se obteve uma maior
absorção de energia quando comparado à placa plana (Tabela 3). A partir dos resultados
atingidos os autores verificaram que a geometria poliondular contribui significativamente
para o aumento da proteção balística com relação a uma placa plana.
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Tabela 3 – Resultados numéricos sobre as configurações de blindagem (Adaptado de (14)).

Posição Velocidade residual (m/s) Energia Absorvida pela placa (J)
Plana 758,2 620,53

1 670,55 844,52
2 695,98 627,33
3 742,75 714,55

Laible(13) descreveu alguns tipos de materiais que podem ser utilizados como
material de proteção balística como, materiais fibrosos (nylon e fibra de vidro), compósitos
cerâmicos e materiais metálicos. As blindagens metálicas podem ser divididas em ferrosas
e não ferrosas como pode ser observado na Figura 3. Dentre os metais não ferrosos tem-se
o alumínio, magnésio e titânio e no caso dos ferrosos tem-se os aços. A aplicação desses
materiais pode ser dada através da realização de tratamentos térmicos ou processamentos
que garantem as características necessárias para enfrentar diferentes tipos de ameaças.

Figura 3 – Classificação das blindagens metálicas (Adaptado de (13))

As propriedades mecânicas que influenciam diretamente e que tem maior influência
no desempenho da blindagem são a dureza e a tenacidade (13). Nesse sentido, os aços
maraging podem ser adequados para este tipo de aplicação. A próxima seção foi dedicada
para descrever as classificações, características e tratamentos térmicos dos aços maraging.
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2.2 Aços Maraging
De acordo com a ASM International(7), os aços de ultra-alta resistência são aços

estruturais que apresentam altos níveis de resistência mecânica. No entanto, não há um nível
estabelecido de resistência para a designação de aço ultra-alta resistência, e por esse motivo,
essa classificação é considerada arbitrária (7). Por outro lado, a ASM International(7)
descreveu os aços ultra-alta resistência como aços estruturais comerciais com limite de
escoamento mínimo de 1380 MPa (200 ksi - libra força por polegada quadrada) e, ainda
definiu, para essa classe, diversas famílias de aços como: aços de baixa liga e médio
carbono; aços de média liga endurecíveis ao ar; aços de alta tenacidade a fratura; aços
ultra resistentes do tipo inoxidável e aços maraging (7).

Os aços maraging começaram a ser desenvolvidos no final dos anos de 1950 com o
objetivo de se atingir uma matriz martensítica de ferro-níquel com baixo teor de carbono
endurecida por precipitação. Em razão disso, a nomenclatura desses aços foi dada através
da junção dos termos martensite (MAR - do português martensita) e aging (AGING
- do português envelhecimento), sendo este último o nome dado para a precipitação
de compostos intermetálicos a partir do aquecimento do material (7, 9). Na condição
envelhecida esses aços conseguem atingir valores de limite de escoamento acima de 300
ksi (2068,43 MPa). Além disso, quando seu desenvolvimento foi anunciado, atraiu muita
atenção devido a promessa de um material com uma ótima combinação de resistência
mecânica e tenacidade à fratura, boa soldabilidade e fácil de ser termicamente tratado (8).

No início do seu desenvolvimento, foram anunciados quatro tipos de aços maraging,
dois desses com teores de 20 e 25% de Ni, contendo quantidades significativas de titânio,
alumínio e nióbio. No entanto, esses dois aços não atingiram importância na engenharia,
devido ao fato de que os outros dois aços maraging fabricados, aços 18% níquel (18
percent nickel steels), apresentavam vantagens com relação à tenacidade e simplicidade
dos tratamentos térmicos. Os aços 18% níquel apresentam teores apreciáveis de cobalto,
molibdênio e titânio e, são chamados de 18 Ni 250 e 18 Ni 300 (ou 18 Ni 280). Sua
nomenclatura é dada em função dos valores de limite de escoamento que são atingidos
nesses aços após o tratamento térmico de envelhecimento, sendo de 250 ksi para o aço 18
Ni 250 e de 280 a 300 ksi para o aço 18 Ni 300 (ou 18 Ni 280) (8).

Diferentes tipos de aço maraging foram desenvolvidos ao longo dos anos com o
objetivo de se obter resultados ainda melhores em propriedades mecânicas (maiores graus
de tenacidade e maiores valores de limite de escoamento) e aplicabilidade (utilização na
forma de peças fundidas e aplicação em altas temperaturas). Na Tabela 4 está apresentada
a típica composição química nominal dos aços maraging comerciais, onde pode-se notar a
elevada quantidade de níquel mencionada anteriormente e o baixo teor de carbono que
tem um valor máximo de 0,03% p. Este baixo teor de carbono tem o objetivo de minimizar
a formação de carboneto de titânio (TiC), uma vez que, o TiC pode prejudicar algumas
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propriedades mecânicas do aço, como tenacidade, ductilidade e resistência mecânica (7, 8).

Tabela 4 – Composição química nominal dos aços maraging comerciais (Adaptado de ASM
International(7)).

Graus dos aços Composição em %
maraging C (máx) Ni Mo Co Ti Al Nb Fe
18Ni(200) 0,03 18,00 3,30 8,50 0,20 0,10 - Balanço
18Ni(250) 0,03 18,00 5,00 8,50 0,40 0,10 - Balanço
18Ni(300) 0,03 18,00 5,00 9,00 0,70 0,10 - Balanço
18Ni(350) 0,03 18,00 4,20 12,50 1,60 0,10 - Balanço

18Ni(Cast)(240) 0,03 17,00 4,60 10,00 0,30 0,10 - Balanço
12Ni(180) 0,03 12,00 3,00 - 0,20 0,30 - Balanço

Cobalt-Free 18Ni(200) 0,03 18,50 3,00 - 0,70 0,10 - Balanço
Cobalt-Free 18Ni(250) 0,03 18,50 3,00 - 1,40 0,10 - Balanço
Low-Cobalt 18Ni(250) 0,03 18,50 2,60 2,00 1,20 0,10 0,1 Balanço
Cobalt-Free 18Ni(300) 0,03 18,50 4,00 - 1,85 0,10 - Balanço

Ainda referente a Tabela 4, estão apresentadas as composições dos aços maraging
livres de teores de cobalto (Cobalt-Free) e com baixa quantidade cobalto (Low-Cobalt),
onde as numerações entre parenteses são os valores de limite de escoamento dado em ksi.
De acordo com ASM International(7), esses aços começaram a ser fabricados devido a
escassez de cobalto e ao seu consequente aumento de preço entre os anos de 1970 e 1980.
Os três primeiros aços relacionados na Tabela 4, 18Ni(200), 18Ni(250) e 18Ni(300), são
os tipos com maior gama de aplicações e o aço 18Ni(350) é utilizado para finalidades
especiais. Estes quatro aços mencionados podem ser nomeados como graus M200, M250,
M300 e M350, de acordo com os valores de limite de escoamento de 200 ksi (1378,95 MPa),
250 ksi (1723,69 MPa), 300 ksi (2068,43 MPa) e 350 ksi (2413,17 MPa), respectivamente
(7, 15). É possível encontrar em alguns trabalhos, como no caso de Rao e Murty(16), a
nomenclatura referente ao limite de escoamento em MPa: 18Ni1400, 18Ni1700, 18Ni2000 e
18Ni2400.

A produção dos aços maraging é feita a partir de matérias primas de alta qualidade
através de um acurado controle de seleção, com o objetivo de se atingir um alto grau de
pureza. Além disso, com o propósito de diminuir a segregação, obtendo uma microestrutura
mais homogênea e com níveis baixos de elementos residuais prejudiciais, como enxofre e
carbono, os aços maraging são processados através de uma dupla fusão a vácuo, a primeira
em um forno de indução sob vácuo (vacuum induction furnace) e a segunda em um forno
a arco sob vácuo (vacuum arc furnace). O carbono e o enxofre são tidos como impurezas
devido ao fato de que estes elementos tem a tendência de formar inclusões como carboneto,
sulfeto, carbonitreto e carbossulfeto que reduzem a tenacidade e a ductilidade dos aços
(7, 9, 16).

Um fator importante durante a solidificação do material é a possibilidade de



Capítulo 2. Revisão Bibliográfica 27

formação de segregação de elementos químicos. De acordo com Reed-Hill(17), uma regra
aproximadamente geral, é que os elementos de liga ou impurezas são mais solúveis quando o
material está no estado líquido que no estado sólido. Com isso, à medida que a solidificação
ocorre, o líquido se torna cada vez mais rico em soluto e, desta maneira, as maiores
concentrações de soluto tendem a ocorrer nas regiões centrais dos lingotes, onde as
últimas frações de líquido se solidificam. Para este tipo de segregação dá-se o nome de
“macrossegregação”, uma vez que ocorrem a longas distâncias. Além da macrossegregação,
pode-se ter também, em peças fundidas, variações de composição química em uma menor
escala e, para isso, dá-se o nome de “microssegregação” (17). De acordo com ASM
International(7), aços com altos teores de molibdênio e titânio apresentam, durante a
solidificação, microssegregação desses elementos. Como resultado, se tem propriedades
mecânicas anisotrópicas que podem persistir caso o metal não seja homogeneizado durante
o trabalho a quente (7).

2.2.1 Tratamentos térmicos dos aços maraging

O níquel é o elemento de liga em maior quantidade nos aços maraging, por esse
motivo, o entendimento da microestrutura obtida por esses aços, durante o resfriamento e
aquecimento no equilíbrio, pode ser obtido por uma análise do diagrama de equilíbrio de
fases ferro-níquel (Figura 4). Nota-se que, para um aço com 18% em peso de Ni, quando a
temperatura é mantida acima de 620 °C, a microestrutura consiste inteiramente da fase
γ (Austenita). Quando o resfriamento é realizado no equilíbrio, a microestrutura obtida
é duplex, composta de ferrita (α) e γ para temperaturas acima de 347 °C e de ferrita/
FeNi3 para temperaturas abaixo de 347 °C. No entanto, na prática, esse resfriamento é
frequentemente realizado a taxas mais altas. Por esse motivo, o diagrama no equilíbrio
dificilmente descreve bem as reações de transformação de fases que de fato são observadas
durante o aquecimento e resfriamento em condições diferentes do equilíbrio (7, 8, 18).

O diagrama de fases metaestável do ferro-níquel, apresentado na Figura 5, retrata
de maneira mais precisa as transformações que ocorrem no aço maraging durante o
resfriamento fora do equilíbrio, considerando de forma simplificada uma liga binária de
Ferro-Níquel. Na Figura 5 estão indicadas duas regiões de transformação, a primeira
indica as transformações que ocorrem durante o aquecimento do aço a qual ocorrem em
faixas de temperatura mais altas e a segunda expressa as transformações que ocorrem
durante o resfriamento. No que diz respeito ao resfriamento de um aço 18% em peso de
níquel, pode-se notar que a uma temperatura de aproximadamente 300 °C é iniciada a
transformação da austenita para a martensita (7, 8).
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Figura 4 – Diagrama de equilíbrio de fases ferro-níquel (Adaptado de (18)).

Figura 5 – Diagrama de fases metaestável do ferro-níquel (Adaptado de (7)).



Capítulo 2. Revisão Bibliográfica 29

Para obter uma matriz martensítica nos aços maraging, é realizado primeiramente
um tratamento térmico chamado de solubilização que consiste em aquecer o aço durante um
tempo e temperatura suficientes para que se tenha uma estrutura totalmente austenítica
com os elementos de liga em solução sólida. No caso dos aços maraging 18 Ni (200),
(250) e (300) a solubilização é realizada a uma temperatura de aproximadamente 815
°C por 1 hora para cada 25 mm de espessura e em seguida é resfriado ao ar. Durante
o resfriamento, a estrutura austenítica sofre uma transformação adifusional, através de
movimentos atômicos cooperativos, ao passar da temperatura de início da transformação
martensítica (Mi) (19, 20).

É importante mencionar que, no caso dos aços maraging, a transformação martensí-
tica ocorre mesmo a taxas de resfriamento baixas. Esse comportamento pode ser observado
através da análise do diagrama de transformação com resfriamento contínuo (TRC) do
aço maraging 18 Ni (300) apresentado na Figura 6. Através da análise das curvas TRC,
observa-se que as transformações bainíticas e perlíticas que ocorrem nos aços carbono não
estão presentes para os aços maraging 18 Ni 300 e que todas as taxas de resfriamento
levam a formação da martensita, onde os valores circulados para cada taxa de resfriamento
representam os valores de durezas Vickers aproximados (19).

Figura 6 – Diagrama de transformação com resfriamento contínuo (TRC) do aço maraging
18 Ni (300) (Adaptado de (19)).

A martensita em ligas ferrosas baseadas em soluções substitucionais, como o caso
de ligas de ferro-níquel, apresentam estrutura aproximadamente cúbica de corpo centrado
(CCC), diferentemente da estrutura martensítica que é encontrada em ligas de ferro-
carbono, cuja a estrutura cristalina é do tipo tetragonal de corpo centrado (TCC). Esta
diferença é explicada pelos diferentes teores de carbono entre aços convencionais e ligas de
ferro-níquel, pois há uma relação diretamente proporcional entre a tetragonalidade e o
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teor de carbono. Desta maneira, como os aços maraging são ligas Fe-Ni com baixo teor de
carbono, a martensita tem estrutura cristalina CCC (20).

Os tipos de morfologia da estrutura martensítica encontrados nos aços Fe-Ni estão
associados com a temperatura de início da transformação martensítica (Mi), que por sua
vez está associada à composição química do material. Quanto maior a quantidade de Níquel,
menor é a temperatura Mi. De acordo com Sato e Zaefferer(21), em temperaturas mais
baixas o processo ocorre por maclagem (twinning) e é, portanto, criada uma morfologia
de placas (Figura 7 (a)). Em temperaturas ligeiramente mais altas, ocorre a maclagem
e deslizamento de discordâncias em um único plano de deslizamento, dando origem a
estrutura na forma lenticular (Figura 7 (c)). Em temperaturas Mi intermediárias, também
ocorre maclagem e deslizamento de discordâncias, mas agora em um número limitado de
sistemas de deslizamento, e a morfologia passa a ser de borboleta (Figura 7 (d)). Já para
temperaturas Mi mais altas, a estrutura martensítica é formada pela ativação de muitos
planos de deslizamento diferentes dando origem a morfologia em ripas (Figura 7 (b)) (21).

Figura 7 – Representação ilustrativa das morfologias da martensita. (a) Placas (b) Ripas
(c) Lenticular (d) Borboleta. (Do autor baseado em (21, 22, 23)).

Dentre as possibilidades de morfologia da estrutura martensítica, a estrutura em
ripas é preferida para os aços maraging. A razão disso é que, de acordo com Schmidt e
Rohrbach(19), a martensita em ripas apresenta maior resistência na condição envelhecida,
do que quando comparada à outras estruturas. Na Figura 7 (b), pode-se notar que a
estrutura de ripa é composta por diversos pacotes no interior do grão austenítico primário,
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e dentro de cada pacote há diversos blocos. Através da ampliação da região dentro de um
dos blocos da estrutura, pode-se observar as ripas martensíticas que são caracterizadas
por uma alta densidade de discordâncias. Essa alta densidade discordâncias tem papel
importante na resposta ao tratamento térmico de envelhecimento por dois principais fatores:
(i) favorecimento de sítios preferenciais para nucleação de precipitados; (ii) aumento das
taxas de difusão de átomos de soluto. Esses dois fatores levam a uma distribuição uniforme
dos precipitados, sendo essa uma característica importante de materiais endurecidos por
precipitação (19).

O objetivo do tratamento térmico de envelhecimento nos aços maraging é aumentar
propriedades como resistência mecânica e dureza através da obtenção de uma matriz
martensítica com precipitados finamente dispersos que dificultam a deformação plástica. O
envelhecimento é realizado após a solubilização, mantendo o material a uma temperatura
abaixo da temperatura de início da transformação austenítica (Ai), pois caso contrário, a
transformação adifusional da martensita para austenita irá ocorrer. No entanto, mesmo
abaixo da temperatura Ai, logo após a precipitação, a reação de reversão para austenita
pode ocorrer. Isso acontece pois, com tempos prolongados ou temperaturas elevadas, ocorre
a dissolução de precipitados metaestáveis de níquel em favor de precipitados estáveis ricos
em ferro o que enriquece em níquel a matriz, favorecendo a formação da chamada austenita
revertida (γr), que diferente da austenita retida (γR), se forma durante o aquecimento
abaixo da temperatura Ai, enquanto a γR se forma durante o resfriamento rápido a partir
de temperaturas acima da temperatura Ai. Por esse motivo, deve-se utilizar temperaturas
e tempos de tratamento adequados. Temperaturas de 455 até 510 °C têm taxas de reação
de reversão lentas o suficiente para se ter um endurecimento por precipitação considerável
antes da reação de reversão começar a ser predominante. Desta maneira, o envelhecimento
dos aços maraging é normalmente conduzido a temperaturas de aproximadamente 480 °C
por um período de 3 a 6 horas (7).

Diversos trabalhos conduzem o envelhecimento em temperaturas diferentes de
480 °C, no entanto, realizando, em geral, dentro da faixa de temperatura mencionada
de 455 até 510 °C. Sha, Cerezo e Smith(24) realizaram medidas de dureza Vickers em
um aço maraging 18 Ni 300 em uma temperatura de 510 °C com diferentes tempos de
envelhecimento. Os resultados de dureza encontrados por Sha, Cerezo e Smith(24) podem
ser observados na Figura 8, onde nota-se um significativo aumento de dureza já nos tempos
iniciais de tratamento, obtendo o melhor resultado após 1 hora. Para tempos acima de
1 hora nota-se uma redução da dureza que pode ser atribuída a um crescimento das
partículas (superenvelhecidas) e a presença de austenita revertida. Por outro lado, ao
realizarem o aquecimento do aço maraging a 480 °C durante 3 horas, Jacob et al.(25),
observaram o valor máximo de resistência mecânica e ao aumentarem essa temperatura
para 540 °C pelo mesmo tempo de tratamento, a resistência mecânica teve um decréscimo
de 596 MPa, atribuído a presença de austenita revertida.



Capítulo 2. Revisão Bibliográfica 32

Figura 8 – Resultados de dureza de um aço maraging 18 Ni 300 envelhecido com diferentes
tempos de tratamento (Adaptado de (24)).

Na Figura 9 estão ilustradas as diferentes microestruturas, obtidas por Jacob et
al.(25), do aço maraging nas condições solubilizada e resfriada ao ar e em diferentes
temperaturas de envelhecimento. Na Figura 9 (a), tem-se a estrutura martensítica típica
de um aço maraging solubilizado e resfriado ao ar descrita anteriormente. Já para o
material envelhecido a 480 °C por 3 horas na Figura 9 (b) pode-se notar presença de
precipitados Ni3Ti finamente dispersos na matriz. Quando o material é colocado a uma
temperatura superior de 540 °C pode-se notar a presença da austenita revertida mencionada
anteriormente, além da presença de precipitados Fe2Mo.

Figura 9 – Representação ilustrativa das diferentes microestruturas de um aço maraging
obtidas nas condições: (a) solubilizada e resfriada ao ar, (b) aquecida a 480 °C
durante 3 horas e (c) aquecida a 540 °C durante 3 horas (Adaptado de (25)).
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Os diversos tipos de precipitados que podem ser formados durante o envelhecimento
dos aços maraging estão listados na Tabela 5 juntamente com suas respectivas estruturas
cristalinas, parâmetros de rede e estequiometria. Dentre essas, as fases µ, ω, X e S são
formadas com tempos mais curtos de tratamento e são precursoras de fases estáveis que se
formam com maiores tempos de envelhecimento (26).

Tabela 5 – Fases formadas durante o envelhecimento dos aços maraging (Adaptado de
(26)).

Fases Estrutura Parâmetro de rede (nm) Fórmula
µ Romboédrica a = 0,35852; α = 30,38° A7B6
ω Hexagonal a = 0, 39 − 0, 405; c = 0, 239 − 0, 248 A2B
S Hexagonal a = 0, 704; c = 0, 2480 A8B
X Hexagonal a = 0, 255; c = 0, 83 A3B

Fe2Mo Hexagonal a = 0, 4745; c = 0, 7754 A2B
Ni3(Ti,Mo) Hexagonal a = 0, 5101; c = 0, 8307 A3B
Ni3Mo Ortorrômbica a = 0, 5064; b = 0, 4224; c = 0, 4448 A3B

O diagrama tempo-temperatura-transformação (TTT) proposto por Tewari et
al.(26), apresentado na Figura 10, retratada as transformações de diversas fases que podem
se formar durante o envelhecimento do aço maraging. Nota-se que para temperaturas entre
675 K (aproximadamente 402 °C) e 740 K (aproximadamente 467 °C) são formadas as
fases S e ω para os estágios iniciais do envelhecimento. Para temperaturas acima de 743 K
(aproximadamente 470 °C) e tempos mais longo de envelhecimento, são formadas as fases
Fe2Mo e Ni3(Mo, T i).

Figura 10 – Diagrama tempo-temperatura-transformação (TTT) dos precipitados forma-
dos durante o envelhecimento (Adaptado de (26)).
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O principal elemento endurecedor é o molibdênio que forma inicialmente fase
metaestável Ni3Mo, e com maiores tempos de envelhecimento é transformada para a fase
Fe2Mo. Vale ressaltar que apesar do elemento cobalto, presente na composição química
dos aços maraging, não formar precipitados durante o envelhecimento do material, este
elemento diminui a solubilidade do molibdênio na matriz martensítica, fazendo com que
uma maior quantidade de Ni3Mo seja formado durante o tratamento térmico. Desta
maneira, o cobalto atua indiretamente para o endurecimento por precipitação dos aços
maraging (7).

Como mencionado anteriormente, esses precipitados, atuam como barreiras à
movimentação de discordâncias. A atuação dos precipitados pode ser de duas maneiras:
(1) as partículas podem ser cortadas pelas discordâncias e (2) as partículas podem resistir
ao corte e as discordâncias serem forçadas a contorná-las. O primeiro caso ocorre para
partículas pequenas e/ou macias onde há, em resultado da combinação entre uma partícula e
a matriz, a presença de um campo de deformações que pode ser uma fonte de endurecimento,
entre outros mecanismos existentes no processo. O processo de corte de um precipitado
por uma discordância pode ser observado na Figura 11.

Figura 11 – Esquema ilustrativo de uma discordância cortando partícula (Adaptado de
(27)).

A segunda forma, onde as discordâncias são forçadas a contornar os precipitados
está ilustrada na Figura 12 e ocorre para partículas superenvelhecidas (de maior tamanho)
não-coerentes com a matriz, ou seja que não tem continuidade cristalográfica com a matriz.
Observa-se no primeiro estágio uma discordância aproximando-se de duas partículas.
Quando chega ao segundo estágio, a discordâncias começa a se curvar, atingindo uma
curvatura crítica no estágio 3. Como os seguimentos de discordâncias que se encontram
tem sinais opostos, elas se anulam, formando um anel de discordância ao redor de cada
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partícula, como indicado no estágio 4. No estágio 5 a discordância original pode então se
mover. O mecanismo descrito e apresentado na Figura 12 é chamado de mecanismo de
Orowan.

Figura 12 – Esquema ilustrativo dos estágios da passagem de uma discordância entre
partículas (mecanismo de Orowan) (Adaptado de (27)).

É importante ressaltar que, toda discordância que desliza neste plano de desliza-
mento irá adicionar outro anel de discordâncias ao redor dessas partículas, criando uma
contra-tensão a ser superada pelas fontes de discordâncias para que um deslizamento adi-
cional ocorra. Esse deslizamento adicional requer um aumento de tensão cisalhante, desta
maneira, é dito que as partículas dispersas não-coerentes causam o rápido encruamento da
matriz.

Pode-se concluir, portanto, que o envelhecimento realizado nos aços maraging
é responsável pelo aumento de resistência mecânica através da criação de barreiras ao
movimento das discordâncias. Uma forma muito usual de se avaliar o endurecimento por
precipitação é através da medição da dureza do material. Isso pode ser observado no
trabalho de Viswanathan, Dey e Asundi(28) onde os autores realizaram medições de dureza
em um aço maraging 350 solubilizado a 825 °C por 1 hora e envelhecido a temperaturas
de 400, 450, 500 e 550 °C com tempo desde poucos segundos até 500 °C.

Os resultados obtidos pelos autores, Viswanathan, Dey e Asundi(28), para cada
uma das temperaturas pode ser observado na Figura 13. Nota-se que com a realização do
envelhecimento, independentemente da temperatura, há um aumento da dureza, que pode
atingir valores máximos para diferentes tempos de tratamento a depender da temperatura
utilizada. Nota-se que os valores máximos de dureza são atingidos, para o trabalho de
Viswanathan, Dey e Asundi(28), em tempos de 120 horas, 10 horas, 3 horas e 30 minutos
para as temperaturas de 400 °C, 450 °C, 500 °C e 550 °C, respectivamente. Após atingir o
valor máximo de dureza nos tempos indicados, a dureza começa a decrescer em decorrência
do superenvelhecimento.
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Figura 13 – Curvas de dureza do aço maraging 350 envelhecido com diferentes temperaturas
(Adaptado de (28)).

Com relação às propriedades mecânicas em tração, no trabalho de Inco(9) é possível
observar o aumento do limite de escoamento e de resistência à tração dos aços maraging
solubilizados para a condição solubilizada e envelhecida (Tabela 6). Todas as amostras
foram solubilizadas a 820 °C por 1 hora e os tratamentos térmicos de envelhecimento
para os aços 18Ni200, 18Ni250 e 18Ni300 foram realizados a 480 °C por 3 horas e para o
aço maraging 350 a 480 °C por 12 horas. Em contra-partida ao aumento de resistência
mecânica se tem a redução da deformação e de redução de área (9).

Tabela 6 – Propriedades mecânicas dos aços maraging solubilizados e envelhecidos (Adap-
tado de Inco(9)).

Propriedade Graus de Aços Maraging
analisada 18Ni(200) 18Ni(250) 18Ni(300) 18Ni(350)

Condições solubilizadas
Limite de escoamento (MPa) 800 800 790 830
Limite de resistência (MPa) 1000 1010 1010 1150

Deformação total (%) 17 19 17 18
Redução de área (%) 79 72 76 70

Condições envelhecidas
Propriedade Graus de Aços Maraging

analisada 18Ni(200) 18Ni(250) 18Ni(300) 18Ni(350)
Limite de escoamento (MPa) 1310-1550 1650-1830 1790-2070 2390
Limite de resistência (MPa) 1340-1590 1690-1860 1830-2100 2460

Deformação total (%) 6-12 6-10 5-10 8
Redução de área (%) 35-67 35-60 30-50 36

Pode-se notar, portanto, que após a realização dos tratamentos térmicos de solubi-
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lização e envelhecimento, os aços maraging atingem excelentes propriedades mecânicas.
Em razão disso, os aços maraging tem sido utilizado em uma ampla variedade de apli-
cações. Dentre essas aplicações se tem dois tipos gerais: (1) Aplicações aeronáuticas e
aeroespaciais e (2) aplicações para ferramentas. O primeiro tipo de aplicações tem relação
com as excelentes propriedades mecânicas e também com a boa soldabilidade desses aços.
Dentre as aplicações desse tipo se tem forjados de aeronaves, peças estruturais eixos de
ventiladores em motores a jato comerciais, entre outros. O segundo tipo de aplicação tem
relação com as propriedades mecânicas e com a capacidade de fabricação, ou seja, ausência
de distorção durante o envelhecimento (7).

Para determinadas aplicações, que exijam a confecção de geometrias complexas,
pode ser necessário fazer uso de processos de fabricação diferentes. Um processo de
fabricação que permite produção de peças em diferentes geometrias é a manufatura aditiva
que será apresentada na seção seguinte.

2.3 Manufatura Aditiva
Durante quase todo o século XX os processos de fabricação de peças eram classifi-

cados em dois tipos: (i) processos de formação e (ii) processos de remoção de material. Os
processos de formação são aqueles em que nenhum material é adicionado ou removido,
como é o caso de processos de deformação no estado sólido (forjamento, laminação e
estampagem) e também processos no estado líquido ou semi-líquido (fundição e moldagem
por injeção). Os processos de remoção de material são os processos de usinagem que
tem seu início a partir de uma grande quantidade de volume de material e seu excesso
é removido até chegar ao formato final da peça, conhecido atualmente por manufatura
subtrativa. No final da segunda metade do século XX, uma nova tecnologia de fabricação
foi desenvolvida, chamada de Manufatura Aditiva (MA), a qual é realizada a partir da
adição de material e não mais de processos que envolvem a remoção ou deformação do
material (29).

A manufatura aditiva é também conhecida pelo termo “prototipagem rápida”, esse
termo se refere ao fato de que esse processo foi inicialmente aplicado na produção rápida
de modelos de protótipos. A partir de sua contínua evolução tecnológica, a MA passou
a ser aplicada também na fabricação de produtos finais. Por esse motivo, o nome de
prototipagem rápida não representava todas as utilidades dessa técnica, então o termo
“manufatura aditiva” surgiu para melhor caracterizar o processo. Além das nomenclaturas
citadas, a MA também pode ser chamada popularmente de impressão 3D (29, 1).

A MA foi desenvolvida na década de 1980, quando a peça é fabricada, camada
por camada, a partir de dados de um modelo geométrico 3D (Three-Dimensional). Como
explicado anteriormente, a MA se diferencia dos processos de fabricação convencionais
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pelo fato de que, enquanto na MA a peça é fabricada pela adição sucessiva de material, na
manufatura subtrativa, o formato da peça é obtido através da remoção de material a partir
de peças de maiores dimensões até atingir a geometria desejada. A perda de material
gerada pela manufatura subtrativa, leva a um custo adicional de produção, representando
uma desvantagem com relação ao processo de manufatura aditiva (2, 1).

De acordo com Berman(3) as vantagens da MA em comparação a outros processos
de fabricação são a facilidade de compartilhar e terceirizar a fabricação de peças e a
capacidade de se fabricar de maneira fácil, ágil e econômica produtos personalizados e
convencionais em pequenas quantidades. Dentre as razões para essa economia estão a
não necessidade de ferramentas, moldes e punções utilizados em processos de fabricação
convencionais, a capacidade de reciclar material residual e a automatização do processo
(3).

Tendo em vista as vantagens da manufatura aditiva, esse processo é muito utilizado
para pequenas e médias produções, podendo ser aplicada na fabricação de produtos
personalizados, protótipos, aplicações médicas e até mesmo nas indústrias automotiva,
aeroespacial e de construção civil. Essa ampla possibilidade de aplicações se deve também a
capacidade de se utilizar uma diversidade de materiais, como metais, polímeros, cerâmicos
e compósitos, que atendam aos requisitos de propriedades físicas, químicas e mecânicas
para cada tipo de solicitação (3, 4).

De maneira resumida, processo da MA se inicia pela modelagem 3D de peças em
um sistema CAD (Computer-Aided Design) o qual é convertido em um formato específico,
geralmente, representado por uma malha de triângulos. Exemplos desses formatos são
o STL – STereoLithography, AMF – Additive Manufacturing Format, entre outros. Esse
modelo 3D pode ser “fatiado” de maneira eletrônica para se obter curvas de nível 2D
que definem, camada por camada, onde será adicionado material. Uma vez que a MA é
capaz de transformar uma geometria complexa 3D em curvas de nível 2D mais simples,
esse processo tem um grande potencial para fabricar geometrias complexas. A peça é
então fabricada pelo empilhamento e adesão das camadas a partir da base até a parte
superior, podendo necessitar de uma estrutura interna para geometrias mais complexas e
de pós-processamento como limpeza, etapas adicionais de processamento e usinagem (1).

A MA pode ser descrita mais especificamente a partir de suas sete principais
categorias de acordo com os métodos de adesão e ligação (2). De acordo com a ISO/ASTM
52900:2015 (E)(2) essas categorias são: Fotopolimerização em Cuba (Vat Photopolymeri-
zation), Jateamento de Material (Material Jetting), Fusão de Leito de Pó (Powder Bed
Fusion), Jateamento de Aglutinante (Binder Jetting), Deposição com Energia Direcionada
(Directed Energy Deposition), Extrusão de Material (Material Extrusion) e Adição de
Lâminas (Additive shaping). Além disso, pode-se classificar os diversos processos de MA
de acordo com o estado da matéria prima, podendo ser no estado líquido, na forma de pó
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(seco, pastoso ou lama), filamento ou lâminas (2, 30). Na Figura 14 está apresentado um
fluxograma com as classificações de acordo com o estado da matéria prima, métodos de
ligação e, ainda, os principais tipos de processos associados aos estados da matéria prima.

Figura 14 – Classificação da Manufatura Aditiva de acordo com o estado da matéria
prima e métodos de ligação e os principais tipos de processos (Adaptado de
(1, 2, 30)).

Pode-se observar pela Figura 14 que os métodos de ligação utilizados para materiais
no estado líquido são a Fotopolimerização em Cuba e Jateamento de Material. A Fotopo-
limerização em cuba é um método em que um líquido fotopolimerizável é seletivamente
curado em uma cuba. Um dos tipos de processos que utilizam esse método de ligação é a
Estereolitografia (SteroLithogrAphy (SLA)) (2, 30). De acordo com Travitzky et al.(31),
esse processo é realizado a partir de uma camada de resina monométrica fotossensível ou
de uma solução que contém um monômero fotossensível, além disso, segundo Ngo et al.(4)
pode também ser aplicado à materiais híbridos de polímeros e cerâmicos. Nesse processo
áreas específicas da superfície do líquido são transformadas em partes sólidas através da
sua exposição a ondas eletromagnéticas (luz) em determinados comprimentos de onda
(31).

O outro processo para o material na forma líquida é o Jateamento de Material
que consiste em depositar seletivamente gotículas desse material para formar a peça. Este
método é utilizado, entre outros processos, no de impressão por múltiplos jatos (Multi-Jet
Modeling (MJM)) (2, 30).

O método de ligação que utiliza a matéria prima na forma de filamento é extrusão
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de material, em que o filamento é aquecido e extrudado através de um bico/orifício e é
seletivamente depositado de camada em camada para formar a peça, sendo a Modelagem
por Fusão e Deposição (Fused Deposition Modeling (FDM)) uma das principais tecnologias
que utilizam esse método de ligação (2, 30). De acordo com Ngo et al.(4) o FDM é aplicado
em filamentos contínuos de polímeros termoplásticos e em polímeros reforçados com fibra
contínua. No caso de o material estar em camadas de sólidos, o método de ligação é o de
Adição de Lâminas, o qual é utilizado no processo de Manufatura Laminar de Objetos
(Laminated Object Manufacturing (LOM)) em que as chapas são ligadas para formar uma
peça (2, 30).

Os métodos de adesão e ligação, para a matéria prima na forma de pó, são a
Fusão de Leito de Pó, Deposição com Energia Direcionada e Jateamento de aglutinante
(Figura 14). A deposição com Energia Direcionada é utilizada pelo processo de Forma Final
Obtida com Laser (Laser Engineered net Shaping (LENS)) e o princípio deste método é
utilizar uma fonte de energia (laser, feixe de elétrons ou arco de plasma) para fundir os
materiais à medida com que são depositados. Para o Método de ligação por Jateamento
de Aglutinante (Binder Jetting), a união entre as partículas do material, na forma de pó,
é feita depositando seletivamente um agente aglutinante líquido. Um dos processos que
utiliza este método é a Impressão por Jatos Múltiplos (Multi-Jet Modeling (MJM)) (2, 30).

No presente trabalho será realizado o método de Fusão de Leito de Pó, que utiliza
energia térmica para fundir de maneira seletiva regiões de um leito de pó. Alguns dos
processos que utilizam esse princípio são a Sinterização Seletiva a Laser (Selective Laser
Sintering (SLS)), Fusão por Feixe de Elétrons (Electron Beam Melting (EBM)) e Fusão
Seletiva a Laser (FSL - em inglês Selective Laser Melting (SLM)). A principal diferença
entre o FSL e EBM está na fonte de energia térmica, enquanto o EBM utiliza uma fonte
de elétrons, o FSL utiliza uma fonte de laser. Apesar do SLS também utilizar uma fonte
de laser, o processo é diferente do FSL pois no SLS ocorre a sinterização seletiva do pó
metálico e no caso do FSL ocorre a fusão seletiva do pó (2, 30).

De acordo com Yap et al.(32) o FSL é um processo de manufatura aditiva superior
ao SLS, devido ao fato de que, o SLS tem o processo de ligação feita pela sinterização ou
fusão de agentes ligantes gerando uma alta porosidade na peça e, por consequência, uma
baixa resistência mecânica. Essa alta porosidade é evitada no FSL pois este processo é
capaz de fundir totalmente o pó do material e produzir peças de baixa porosidade (32).
Uma vez que no presente trabalho será utilizado o processo FSL, se faz necessário um
maior entendimento de suas características, parâmetros e resultados obtidos.

2.3.1 Fusão Seletiva a Laser
A configuração típica do processo de fusão seletiva a laser, também conhecida

por fusão de leito de pó a laser (Laser Powder Bed Fusion (L-PBF)), está apresentada
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na Figura 15 onde pode-se notar a presença, entre outros elementos, de componentes
essenciais para a varredura do laser (espelho, lentes e fonte), de uma placa de substrato e
um suprimento de pó de metal. Uma vez que o laser completa a varredura de uma camada
de pó, a placa de substrato é abaixada, conforme identificado pela seta vermelha para
baixo, e uma próxima camada de pó é depositada para ser escaneada (33).

Figura 15 – Configuração típica do processo de fusão seletiva a laser (Adaptado de (33)).

Com o objetivo de demonstrar o processo de produção de uma peça por FSL, na
Figura 16 está apresentado um esquema ilustrativo das etapas de produção. Na Figura 16
(a) está esquematizada a varredura pelo laser da primeira camada de pó depositada sobre
a placa de substrato. O processo se segue pelo movimento descendente da plataforma
móvel para a deposição da próxima camada de pó e nova varredura pelo laser. Após a
varredura da N-ésima camada de pó (Figura 16 (b)), o pó solto (não varrido pelo laser),
deve ser removido para então a peça ser revelada (Figura 16 (c)) (32).

Figura 16 – Etapas de produção uma peça por Fusão Seletiva a Laser (Adaptado de (32)).

Além de se compreender as etapas do FSL, é importante também se conhecer
quais propriedades e características são avaliadas após a produção da peça e quais fatores
exercem influência sobre tais aspectos. Na Tabela 7 estão apresentadas as propriedades e
características da peça manufaturada, que são comumente avaliadas em trabalhos que se
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utiliza o processo FSL e os possíveis métodos utilizados para avalia-los (34, 35, 36, 37, 38,
39, 40, 41, 42).

Tabela 7 – Alguns aspectos avaliados em peças fabricada por FSL e seus possíveis métodos
de avalição (34, 35, 36, 37, 38, 39, 40, 41, 42).

Aspectos Avaliados Referência Ensaios (Norma)
Propriedades em tração (34, 35) Ensaio de Tração (ASTM E8/E8M-21)

Dureza (37) Ensaio de dureza Vickers (ASTM E384-17)
Resistência à Fadiga (34) Ensaio de Fadiga (ASTM E647-13)
Densidade Relativa (37) Método de Arquimedes (ASTM B311-17)

Tensão Residual (35) Hole drilling (ASTM E837-20)
Qualidade de Superfície (35) Microscopia Digital de Refletância a Laser
Resistência à corrosão (42) Ensaio Eletroquímico de Voltametria
Microestrutura/Fases (42, 43) Microscopia e Difração de raios X

Ainda da Tabela 7, vale ressaltar que, as normas ASTM E8/E8M-21(36), ASTM
E384-17(38) e ASTM E647-15e1(39) são utilizadas para metais de forma geral, e não
especificamente para peças metálicas fabricados por FSL. No entanto, segundo a norma
ASTM F3122-14(44) estas podem ser utilizadas para materiais metálicos fabricados por
manufatura aditiva. Além disso, foi citada na Tabela 7 a norma ASTM E837-20(41) que
descreve uma análise utilizada por Becker e Dimitrov(35) em seu trabalho para avaliar a
tensão residual de um componente de Aço maraging 300 produzido por FSL. Por outro
lado, Tan et al.(5) avaliaram a tensão residual de peças fabricadas por manufatura aditiva
através da técnica de difração de raios X utilizando o método sen2 ψ, portanto, esta poderia
ser uma alternativa para se avaliar a tensão residual.

No que diz respeito à densidade relativa, esta é uma das características mais
avaliadas em trabalhos de manufatura aditiva. O motivo disso pode ser entendido através
do trabalho de Casalino et al.(6) que teve como um dos objetivos realizar uma análise do
processo FSL em aço maraging 300. Durante seu trabalho Casalino et al.(6) realizaram
ensaios de tração em peças com valores de densidade relativa de 99, 94,5 e 91% e observou
que para peças com densidade maiores que 99% os valores de limite de resistência à
tração e deformação na fratura foram aproximadamente 1150 MPa e 0,84 mm/mm,
respectivamente. Estes valores foram muito superiores do que os obtidos para os menores
valores de densidade, como por exemplo, para peças com densidades de 94,5% que obtiveram
valores de aproximadamente 950 MPa e 0,027 mm/mm de limite de resistência à tração e
deformação na fratura, respectivamente. Desta maneira, Casalino et al.(6) mostrou que
com maiores valores de densidade relativa se tem melhores propriedades mecânicas em
tração, o que é fundamental para diversas aplicações de engenharia, e por este motivo,
esta é uma propriedade comumente avaliada em trabalhos de Manufatura Aditiva.

Outros aspectos também muito avaliados em peças produzidas por MA são a
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microestrutura, orientação cristalográfica e transformação de fases. Para esses tipos de
análises é comum utilizar de técnicas de microscopia óptica, microscopia eletrônica e
calorimetria exploratória diferencial (DSC do inglês - differential Scanning Calorimetry).
Para obter os melhores resultados de propriedades, microestrutura e orientação cristalo-
gráfica é importante conhecer e controlar os fatores que exercem influência nestes aspectos
(42, 43, 5).

Os fatores, mais encontrados na literatura, que influenciam na qualidade da peça
fabricada são a qualidade do pó, parâmetros de processo e estratégia de varredura (32, 45,
46). As subseções seguintes foram dedicadas para descrever esses fatores apresentando suas
principais características e como eles afetam as propriedades e microestrutura das peças.

2.3.1.1 Qualidade do Pó

A qualidade do pó está diretamente associada com o tipo de processo utilizado
para sua obtenção. Existem diversos tipos de processos de fabricação de pós metálicos
como: moagem, condensação, decomposição térmica, redução, eletrólise e atomização
(47). Dentre estes processos, a atomização é o mais utilizado em trabalhos que tem por
objetivo a realização da manufatura aditiva (48, 49). A atomização é realizada a partir do
metal fundido que é pulverizado em pequenas gotículas que se solidificam. De acordo com
Kiminami, Walman e Oliveira(47), com o resfriamento rápido do processo de atomização,
obtém-se benefícios microestruturais como minimização de segregações, homogeneidade
composicional e estrutura refinada.

A atomização pode ser realizada com a utilização de água, gás inerte ou ar. O
esquema ilustrativo dos processos de atomização a gás e a água estão apresentados na
Figura 17 (a) e (b), respectivamente. No caso da atomização a gás as partículas formadas
tendem a serem mais arredondadas do que quando é realizada a atomização em água
que tende a gerar formatos de partículas mais irregulares com superfícies rugosas. Já o
tamanho das partículas depende de diversos parâmetros como temperatura do metal, fluxo,
tamanho do bocal e características do jato.

Figura 17 – Esquema ilustrativo do processo de atomização a (a) gás e (b) água
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De acordo com a norma ASTM F3049(50), a determinação das propriedades do pó
é uma importante etapa da MA para que se tenha a produção de componentes consistentes,
com propriedades conhecidas e previsíveis. Os testes de medidas das propriedades do pó se
iniciam pela amostragem que, de acordo com a norma ASTM B215-20(51), tem o objetivo
de se coletar uma pequena quantidade de pó da maneira mais representativa possível. Os
demais testes que devem ser realizados no pó são a determinação do tamanho de partícula,
caracterização da morfologia, análise de composição química, determinação da taxa de
fluxo e densidade.

Os testes e alguns dos métodos e/ou equipamentos utilizados para avaliação das
propriedades de amostras de pó estão apresentados na Tabela 8. Vale ressaltar que,
apesar de ser possível realizar os testes de caracterização de fluxo e densidade no mesmo
equipamento, os procedimentos de análise são diferentes e seguem diferentes normas, sendo
as normas ASTM B213-20(52) e ASTM B964-16(53) referentes à caraterísticas de fluxo e
ASTM B212-17(54) e ASTM B417-18(55) referentes à densidade.

Tabela 8 – Testes para avaliação de propriedades de pós (Adaptado de ASTM F3049(50)).

Testes Técnicas e/ou equipamentos
Amostragem Amostragem de pó em movimento ou estacionário

Determinação de Tamanho Peneiramento e Light scattering
Avaliação da Morfologia Espalhamento de Luz e Análise por Imagem

Análise de Composição Química Fluorescência de raios X ou Espectroscopia
Características de Fluxo Funil medidor de vazão Hall e Carney

Densidade Funil medidor de vazão Hall e Carney

No que diz respeito à literatura, as propriedades do pó que são comumente descritas
são a morfologia das partículas de pó, tamanho das partículas e composição química. A
determinação da morfologia das partículas pode ser feita através de técnicas de micros-
copia e luz espalhada (Light scattering), no entanto, a utilização dessas técnicas para a
determinação da morfologia não segue uma norma específica. Por outro lado, a ASTM
B243-20(56) descreve os tipos de formato que podem ser encontrados para as partículas.
Os tipos de morfologia e suas descrições estão apresentadas na Tabela 9.

A morfologia esférica é sempre o formato alvo para trabalhos de manufatura aditiva.
No entanto, apesar de este ser o formato ideal, nem sempre todas as partículas tem este
formato. Na Figura 18 está apresentada a morfologia das partículas de pó de um aço
maraging utilizado no trabalho de Song et al.(57) em que pode-se observar a predominância
de partículas com morfologia esférica, no entanto, com a presença de partículas com formato
irregular. De acordo com Cao et al.(45) o formato esférico garante uma melhor fluidez
para que os pós sejam distribuídos de maneira uniforme, o que tem um grande impacto na
qualidade da peça fabricada por FSL.
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Tabela 9 – Tipos de morfologias em partículas de pós e suas descrições (Adaptado de
(56)).

Morfologia Descrição
Acicular As partículas estão na forma de agulhas

Floco Partículas planas e com pequena espessura
Granulado Partículas na forma não-esférica aproximadamente equidimensionais
Irregular Partículas sem simetria
Agulhas Partículas com formato alongado similar a bastonetes
Nodular Partículas com formato irregular arredondado

Plaquetas Partículas planas, porém com maior espessura que o pó em flocos
Esférico Partículas com formato globular

Figura 18 – Identificação dos formatos esférico e irregular em imagem obtida por micros-
copia eletrônica de varredura (Adaptado de (57)).

Diferentes valores de tamanho de partícula podem ser encontrados em trabalhos que
utilizam a manufatura aditiva aplicada em aços maraging, que vão desde 10 µm até mais de
60 µm, sendo que grande parte desses utilizam faixas de 15 à 45 µm (45, 48, 58, 59, 60, 61).
Toda via, é importante ressaltar que, os resultados obtidos dependem do conjunto das
propriedades do pó, material, técnica utilizada e também dos parâmetros de processo.
Desta maneira, o fato de uma determinada propriedade estar de acordo com a literatura
não garante a eficiência e qualidade do processo (62). Com isso há a necessidade de se
conhecer e avaliar os parâmetros de processo que estão descritos na próxima seção.

2.3.1.2 Parâmetros de processo

Os principais parâmetros de processo, reportados na literatura, são a potência do
laser, velocidade de varredura, espaçamento entre as varreduras, espessura da camada de
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pó e o spot size (diâmetro do feixe laser) (32, 37). Para um melhor entendimento destes,
na Figura 19 estão identificados e ilustrados cada um dos parâmetros mencionados.

Figura 19 – Principais parâmetros de processo (Adaptado de (32, 37)).

Como mencionado anteriormente, uma das características mais avaliadas em peças
fabricadas por manufatura aditiva é a densidade relativa. A densidade pode ser afetada
por diversos parâmetros de processo como, potência do laser, velocidade de varredura,
spot size e espaçamento entre as varreduras (37). Mutua et al.(37) realizaram um estudo
de otimização dos parâmetros utilizados durante o FSL de um aço maraging e puderam
observar que cada um desses parâmetros gerava valores máximos de densidade relativa.
Utilizando uma potência do laser de 100 W, por exemplo, os autores obtiveram uma
densidade relativa de 97,9%, sendo que essa densidade atingiu um valor máximo de
densidade relativa de 99,8% para um valor de potência de 300 W. Esse valor máximo de
densidade relativa também foi encontrado quando os autores investigaram a influência da
velocidade de varredura ao aplicar uma velocidade de 700 mm/s.

Na realidade, deve-se analisar a combinação entre esses parâmetros para realizar
uma melhor avaliação do processo e de seus resultados. Este fato pode ser observado
no trabalho de Suzuki et al.(63) que realizaram um estudo acerca dos parâmetros do
laser para aplicação no processo FSL e analisaram a relação da velocidade de varredura e
potência do laser com a capacidade de construção da peça. Suzuki et al.(63) observaram
que para altos valores de potência e baixas velocidades de varredura a construção da peça
não era completa, devido ao fato de que, para esses parâmetros, as superfícies formadas
eram irregulares e, por esse motivo, o braço recobridor parava ao atingir essas superfícies
e a construção não tinha prosseguimento. As relações entre velocidade de varredura e
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potência do laser com a capacidade de construção obtidas Suzuki et al.(63) podem ser
observadas na Figura 20.

Figura 20 – Relação entre a velocidade de varredura, potência do laser e capacidade de
construção da peça (Adaptado de (63)).

Uma importante relação entre os parâmetros do processo é a Densidade de Energia
do Laser (J/mm3), que pode ser encontrada em unidade de área como J/mm2 em alguns
artigos como o caso do trabalho de Casalino et al.(6). Esse parâmetro é frequentemente
utilizado em pesquisas que tem como objetivo investigar a relação dos parâmetros de
processo com as propriedades, microestrutura e outros aspectos da peça produzida por
manufatura aditiva (37, 6, 5, 63). A densidade de Energia do Laser relaciona a potência
do laser (P), velocidade de varredura (V), espaçamento entre as varreduras (H do inglês -
Hatch distance) e espessura da camada de pó (L do inglês - Layer thickness) através da
Equação 2.1 (64).

E = P/(V ×H × L) (2.1)

Diversas são as propriedades afetadas pela densidade de energia do laser, entre elas,
estão a densidade relativa (37, 6, 5, 63), rugosidade da superfície (6, 5) e dureza (37, 63).
Tan et al.(5) observou que para valores de densidade de energia do laser menores que 35
J/mm3, a energia do laser era insuficiente ocasionando falta de fusão de algumas partículas
de pó, gerando uma baixa densidade. Com o aumento da densidade de energia do laser a
densidade relativa aumenta até atingir um valor máximo e depois tende a apresentar uma
queda. Ao comparar os trabalhos de Tan et al.(5), Suzuki et al.(63) e Mutua et al.(37)
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pode-se observar que os valores de densidade de energia do laser os quais obtiveram o
máximo de densidade relativa foram 67 J/mm3, 68 J/mm3 e 71,43 J/mm3, respectivamente,
valores muito próximos e que resultaram em densidades relativas excelentes de 99,9%,
99,4% e 99,8% respectivamente.

A Densidade de Energia do Laser também exerce influencia sobre a profundidade
da poça de fusão (f) como pode ser observado pela Figura 21 onde podem ser observadas
as micrografias das peças fabricadas com diferentes valores de densidade de energia, sendo
a Figura 21 (a) 45 J/mm3 e a Figura 21 (b) aproximadamente 92 J/mm3. Em seu trabalho
Suzuki et al.(63) utilizam uma distância entre as varreduras de 0,03 mm e espessura da
camada de pó de 0,05 mm. Ao utilizar uma densidade de Energia do laser de 45 J/mm3,
valor calculado para potência do laser de 170 W e velocidade de varredura de 2500 mm/s,
obtiveram uma profundidade de poça de fusão de aproximadamente 60 µm (Figura 21). O
valor encontrado foi menor do que o obtido para uma densidade de energia de 92 J/mm3,
valor calculado para uma potência de 230 W e velocidade de varredura de 1667 mm/s, em
que se atingiu uma profundidade de poça de fusão de 130 mm. Desta maneira, Suzuki et
al.(63), mostraram a influência da densidade de Energia do Laser sobre a profundidade da
poça de fusão.

Figura 21 – Profundidade da poça de fusão para (a) 45 J/mm3 e (b) 92 J/mm3 (Adaptado
de (63)).

2.3.1.3 Estratégia de Varredura do Laser

De maneira simplificada, a estratégia de varredura do laser é o caminho e a
velocidade pela qual o laser percorre a camada de pó em processos de fusão de leito de pó.
Existem diferentes tipos de estratégias de varredura, algumas delas são a varredura paralela
(parallel scanning), varredura em espiral (spiral scanning), varredura pincel (paintbrush
scanning) e varredura tabuleiro de xadrez (chessboard scanning), apresentadas na Figura 22
(46). De acordo com Jhabvala et al.(46), otimizar a estratégia de varredura é uma maneira
de se evitar alguns resultados negativos como tensão residual e o processo balling. O balling
é uma formação de gotas maiores que o diâmetro do laser que, de acordo com Tolochko et
al.(65), é extremamente indesejável em processos de fusão de leito de pó. Além disso, de
acordo com Jhabvala et al.(46), o processo balling leva a uma baixa qualidade da superfície,
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alta porosidade e baixa consolidação da peça. Já a alta tensão residual resulta em baixas
propriedades mecânicas, que podem causar trincas e falhas durante o processo (46).

Figura 22 – Estratégias de Varredura (Adaptado de (46))

Dentre as estratégias de varredura apresentadas, a varredura paralela é a mais
fácil de ser gerada a partir de um modelo CAD, no entanto, em baixas velocidades de
varredura são obtidos valores altos de gradientes térmicos (46). Estes altos valores de
gradiente térmico representam uma desvantagem desta estratégia, pois segundo Jhabvala et
al.(46), a otimização das estratégias de varredura tem por objetivo minimizar o gradiente
térmico e, com isso, aumentar a acurácia na consolidação da peça. Uma maneira de se
minimizar o gradiente térmico é aumentar a velocidade de varredura o que também leva a
uma deposição de energia mais homogênea. Por outro lado, com o contínuo aumento da
velocidade, a deposição de energia é cada vez menor.

Uma maneira de se evitar que cada vez menos energia seja depositada é o aumento
da potência na mesma proporção do aumento da velocidade. No entanto, a potência que
pode ser aplicada é limitada, uma alternativa para isso é utilizar uma técnica conhecida
como “Multiple Scanning Strategy” (Estratégia de Varredura Múltipla). Nesta técnica, a



Capítulo 2. Revisão Bibliográfica 50

velocidade é aumentada por um valor inteiro (n) e a potência não é modificada, mas o
feixe laser passa pelo caminho de varredura “n” vezes (46). Entretanto, em seu trabalho
Jhabvala et al.(46) utilizaram uma alta velocidade e razoável potência e, ainda assim,
as peças fabricadas utilizando a estratégia de varredura paralela resultaram no processo
balling e também trincas nos lados que eram perpendiculares à direção de varredura.
Jhabvala et al.(46) atribuíram essas trincas a um superaquecimento e à tensão residual
gerada.

Este superaquecimento pode ser evitado ao utilizar a varredura pincel que é muito
similar a varredura paralela, a diferença está na largura (L) que é muito menor no caso da
varredura pincel (Figura 22 (b)). Essa técnica pode se aplicada em pós com alta e baixa
condutividades térmicas e é uma alternativa para se evitar tanto o superaquecimento
quanto os altos gradientes de temperatura. O superaquecimento também pode ser evitado
utilizando a varredura espiral e, para esta técnica, ao utilizar velocidades altas o suficiente,
são obtidos melhores resultados do que com a estratégia de varredura paralela. No caso da
varredura tabuleiro de xadrez, a homogeneidade da temperatura é mais fácil de se manter,
pois nesta técnica toda área da camada de pó é dividida em pequenas células de menor
tamanho que serão consolidadas.

2.4 Estado da Arte
Król et al.(66) demonstraram como a presença de porosidade afeta a dureza de peças

de aço maraging 18Ni-300 fabricadas por FSL. Neste trabalho, Król et al.(66) utilizaram o
processo de atomização a gás para a obtenção do pó do aço com tamanhos de partícula de
15 a 45 µm. Nesse estudo, variou-se os parâmetros de FSL como velocidade de varredura,
espessura da camada de pó e distância entre as varreduras, de acordo com a Tabela 10,
mantendo-se a densidade de energia do laser constante de aproximadamente 160 J/mm3,
com a potência do laser mantida em 200 W para todas as amostras. Os componentes
fabricados foram submetidos ao tratamento térmico de envelhecimento com aquecimento
a 480 °C e em atmosfera de argônio por 5 horas.

Tabela 10 – Condições de processo FSL para o aço maraging 18Ni-300 (Adaptado de (66)).

N° das Velocidade de Espessura da Espaçamento entre
amostras varredura (mm/s) camada de pó (µm) as varreduras (µm)

1 200 50 120
2 270 50 90
3 480 30 90
4 340 30 120
5 300 50 80

Antes de apresentarem os resultados de dureza e densidade relativa, Król et al.(66)
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fizeram uma análise quanto a morfologia dos defeitos contidos em cada condição estudada
das peças como fabricadas (sem tratamento térmico). Na Figura 23 está apresentada a
microscopia da seção transversal dessas amostras. Nota-se para a Figura 23 (c) e (d) a
presença de poros com formato esférico, que foi atribuído, pelos autores, à uma poça de
fusão estendida em que os gases capturados escaparam durante o resfriamento. Já na
Figura 23 (a), (b) e (e), observa-se que as porosidades eram mais extensas e com formato
variável, e essa morfologia foi atribuída por Król et al.(66), a curtos tempos de exposição
ao laser. Vale ressaltar ainda que, as amostras observadas na Figura 23 (a), (b) e (e)
apresentavam espessura da camada de pó com 50 µm, a maior entre as condições estudadas
pelos autores.

Figura 23 – Microscopia da seção transversal de aço maraging 18Ni-300 fabricado por FSL
com diferentes parâmetros de processo de acordo com a Tabela 10. Condições
(a) 1, (b) 2, (c) 3, (d) 4 e (e) 5 (Adaptado de (66)).

Na Figura 24 estão apresentados os resultados de densidade relativa e dureza para
as amostras termicamente tratadas. A partir da relação diretamente proporcional dos
dados de densidade relativa e dureza observados da Figura 24, Król et al.(66) mostraram
que a porosidade reflete na dureza dos componentes analisados. Os maiores valores de
dureza encontrados foram para as amostras com maiores valores de densidade relativa.
No entanto, pode-se notar que, apesar da condição 1 ter apresentado maior densidade
relativa do que a condição 3, a dureza foi maior para a condição 3. Esse fato pode estar
relacionado justamente com a morfologia dos poros discutidos anteriormente. Então apesar
da condição 1 ter uma densidade relativa maior, os seus defeitos eram maiores e com forma
irregular, prejudicando a dureza da amostra.

Paul et al.(67) realizaram o ataque químico com nital 5% em amostras de aço
maraging 300 produzidas por fusão em leito de pó, apresentada na Figura 25 (a), onde é
possível observar varredura do laser e a poça de fusão nas vistas X-Y e X-Z, respectivamente.
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Figura 24 – Densidade relativa e dureza de aços maraging 18Ni-300 fabricados por FSL
depois do tratamento térmico de envelhecimento a 480 °C por 5 horas (Adap-
tado de (66)).

Os autores atribuíram as diferenças de direção das varreduras à rotação de 67° do laser
realizada para cada camada fundida. Além disso, o parâmetro de produção de espaçamento
entre as varreduras de 110 µm pode também ser observado na microestrutura. Observa-se
ainda, pela Figura 25 (b), a presença de estruturas com formatos celulares e colunares,
típicas de materiais produzidos por fusão seletiva a laser.
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Figura 25 – Microscopia de uma peça de aço maraging produzida por manufatura aditiva
sem tratamento térmico. (a) Vista 3D em microscópio óptico e (b) estruturas
celulares e colunares observadas em MEV (Adaptado de Paul et al.(67)).

Os autores realizaram o tratamento térmico de envelhecimento direto (sem solubili-
zação) e o tratamento térmico de solubilização seguido de envelhecimento. O envelhecimento
direto foi realizado na temperatura de 480 °C por um tempo de 6 horas com resfriamento
ao ar. Já a solubilização foi realizada a 1000 °C com resfriamento em água, seguido de
envelhecimento a 480 °C por um tempo de 6 horas com resfriamento ao ar. As micro-
estruturas após os tratamentos térmicos podem ser observadas na Figura 26. Após o
envelhecimento direto as estruturas celulares e colunares ainda podem ser observadas,
enquanto com a realização da solubilização seguida de envelhecimento nem as poças de
fusão, nem as estruturas celulares e colunares são encontradas, podendo ser observada
apenas a microestrutura martensítica.

Figura 26 – Imagens de obtidas por MEV de amostras de aço maraging produzidos por
manufatura aditiva submetidas ao tratamento térmico de (a) envelhecimento
direto e (b) solubilização e envelhecimento (Adaptado de Paul et al.(67)).
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Por outro lado, Podgornik, Šinko e Godec(68) em seu trabalho utilizando aços
maraging 300 produzidos por manufatura aditiva observaram um comportamento diferente.
Observaram (68) que as estruturas celulares perderam a definição devido a quebra dos
contornos das células em partículas após o tratamento térmico de envelhecimento a 490
°C por um tempo de 6 horas com taxa de resfriamento de 1 °C/min (Figura 27). O
mesmo comportamento pôde ser observado em trabalhos utilizando menores tempos de
envelhecimento como no caso de Mei et al.(69) em que realizaram o envelhecimento a 490
°C por um tempo de 3 horas em um aço maraging 300 produzido por manufatura aditiva.
Além disso, Mei et al.(69) observaram ainda o aparecimento de austenita revertida durante
o envelhecimento a 490 °C por um tempo de 3 horas.

Figura 27 – Microestrutura do aço maraging produzido por manufatura aditiva submetido
ao tratamento térmico de envelhecimento direto (Adaptado de Podgornik,
Šinko e Godec(68)).

A presença da austenita exerce uma importante influência sobre as propriedades
mecânicas dos aços maraging. Por este motivo, diversos trabalhos realizam a avaliação
da fração volumétrica desta fase em aços maraging, como no caso de Bai et al.(49) e
Mei et al.(69), em que realizaram o tratamento térmico de envelhecimento em diferentes
temperaturas em tempos de 6 e 3 horas, respectivamente. Na Figura 28 são apresentados
os resultados aproximados de fração volumétrica de austenita obtida pelos autores, onde é
possível observar o aumento da fração de austenita a partir da realização do tratamento
térmico de envelhecimento direto em ambos os trabalhos.
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Figura 28 – Fração volumétrica da austenita em diferentes temperaturas de envelhecimento
para tempos de tratamento de 3 e 6 horas (Adaptado de Mei et al.(69) e Bai
et al.(49)).

No artigo de Bai et al.(49) nota-se que há um aumento de 19% ao realizar o
tratamento térmico com uma temperatura de 480 °C por tempo de 6 horas, quando
comparado com a peça produzida por manufatura aditiva sem tratamento térmico. Já no
trabalho de Mei et al.(69) nota-se um aumento de 45% para o tratamento térmico com
temperatura de 490 °C por um tempo de 3 horas. Além disso, observa-se, em ambos os
trabalhos, o mesmo comportamento das curvas, onde tem-se um ligeiro aumento da fração
de austenita em temperaturas abaixo de 450 °C e um aumento acentuado da quantidade
de austenita pra temperaturas acima de 500 °C.

Por outro lado, ao realizar os tratamentos térmicos de solubilização em diferentes
temperaturas com tempo de tratamento de 1 hora, Bai et al.(49) observaram o desapa-
recimento dos picos de difração referentes à austenita, o que indica a formação de uma
estrutura completamente martensítica após a realização do tratamento de solubilização.
Além disso, com a realização do tratamento de envelhecimento após a solubilização, não
foram observados picos de difração da fase austenítica o que indica que o tratamento
térmico de envelhecimento realizado após a solubilização não levou à transformação da
fase austenítica.
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Diversos autores como Bai et al.(49) e Kim et al.(70) investigaram a influência de
tratamentos térmicos na dureza do aço maraging300 produzido por manufatura aditiva.
Na Tabela 11 são apresentados os valores de dureza obtidos pelos autores Bai et al.(49) e
Kim et al.(70)) bem como a temperatura e o tempo utilizados pelos autores. No trabalho
de Kim et al.(70) nota-se um acréscimo da dureza de 76% e 74%, quando comparado
com a condição inicial, após a realização do tratamento térmico de envelhecimento com
temperatura de 450 °C e 500 °C, respectivamente. Já pra o tratamento térmico realizado
na temperatura de 480 °C, foi obtido pelos autores Bai et al.(49), um acréscimo na dureza
de 66%.

Tabela 11 – Valores de dureza do aço maraging produzido por manufatura aditiva e
termicamente tratados obtidos por diferente autores. (Adaptado de Bai et
al.(49) e Kim et al.(70)).

Condição Temperatura (°C) Tempo (h) Dureza (HV) Autores
MA - - 382 (49)
MA - - 340 (70)

MA-E (400) 400 6 515 (70)
MA-E (450) 450 6 598 (70)
MA-E (480) 480 6 636 (49)
MA-E (500) 500 6 591 (70)
MA-S (780) 780 1 361 (49)
MA-S (840) 840 1 341 (49)
MA-S (900) 900 1 324 (49)

MA-SE (7-400) 750 / 400 2 / 6 545 (70)
MA-SE (7-450) 750 / 450 2 / 6 594 (70)
MA-SE (7-500) 750 / 500 2 / 6 585 (70)
MA-SE (8-400) 850 / 400 2 / 6 475 (70)
MA-SE (8-450) 850 / 450 2 / 6 570 (70)
MA-SE (8-500) 850 / 500 2 / 6 595 (70)
MA-SE (9-480) 900 / 480 1 / 6 659 (49)

No que diz respeito ao tratamento térmico de solubilização é possível notar pelo
artigo de Bai et al.(49) que, com o aumento da temperatura de tratamento térmico, ocorreu
a redução a dureza do aço maraging. De acordo com Bai et al.(49) o processo de produção
por manufatura aditiva apresenta uma alta taxa de resfriamento que leva à uma rápida
solidificação, que tem como resultado a formação de grãos finos e alta tensão residual
os quais dificultam a movimentação de discordâncias. Após a realização do tratamento
térmico de solubilização não há mais a presença de grãos finos ou de uma elevada tensão
residual, o que explica a redução da dureza após a realização deste tratamento térmico.

No trabalho de Kim et al.(70), nota-se que a condição solubilizada e envelhecida
que apresentou a maior dureza foi a condição solubilizada a 750 °C e envelhecida a 450 °C,
apresentando um aumento de 75% com relação à condição inicial (MA). Nota-se, portanto,
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que o acréscimo de dureza tanto da amostra solubilizada e envelhecida (MA-SE (7-450))
quanto da amostra envelhecida diretamente (MA-E (450)), apresentaram acréscimos de
dureza muito próximos. De acordo com Bai et al.(49), o aumento tanto da dureza quanto da
resistência à tração são resultado da precipitação de partículas endurecedoras de Ni3(Mo,
Ti).

Autores como Tan et al.(5), Mei et al.(69), Paul et al.(67) e Shamsdini et al.(71) ava-
liaram a influência dos tratamentos térmicos nas propriedades em tração dos aço maraging
300 produzidos por manufatura aditiva. Na Tabela 12 estão apresentados os parâmetros
de tratamento térmico utilizados por esses autores e a nomenclatura correspondente para
cada uma das condições. A condição MA representa a amostra produzida por manufatura
aditiva sem a realização de tratamento térmico enquanto as condições MA-E, MA-S e
MA-SE representam as amostras submetidas aos tratamentos térmicos de envelhecimento
direto, solubilização e solubilização seguido de envelhecimento, respectivamente.

Tabela 12 – Parâmetros de tratamento térmico utilizados por diferentes autores e a no-
menclatura correspondente para cada uma das condições (Adaptado de Tan
et al.(5), Mei et al.(69), Paul et al.(67) e Shamsdini et al.(71)).

Autor Condição Tratamento térmico
Tan et al.(5) MA -

MA-E 490 °C - 6h
MA-S 840 °C - 1h

MA-SE 840 °C - 1h + 490 °C - 6h
Mei et al.(69) MA -

MA-E 490 °C - 3h
Paul et al.(67) MA -

MA-E 480 °C - 6h
MA-SE 1000 °C - 1h + 480 °C - 6h

Shamsdini et al.(71) MA -
MA-E 490 °C - 6h

Na Tabela 13 estão apresentados os resultados obtidos pelos autores de limite de
escoamento (LE), limite de resistência à tração (LRT) e alongamento (Al). É possível
notar que, os valores de LE e LRT das amostras MA são relativamente próximos para
todos os autores, com os maiores valores apresentados por Paul et al.(67) e Shamsdini et
al.(71) de 1222 ± 4 e 1224 ± 4, respectivamente. Com a realização do tratamento térmico
de envelhecimento nota-se um aumento significativo dos valores de LE e LRT para as
amostras de aço maraging dos quatro autores. No artigo Shamsdini et al.(71) observa-se
valores de LE acima de 2000 MPa.
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Tabela 13 – Valores de limite de escoamento (LE), limite de resistência à tração (LRT) e
alongamento (AL) do aço maraging produzido por manufatura aditiva obtidos
por diferente autores (Adaptado de Tan et al.(5), Mei et al.(69), Paul et al.(67)
e Shamsdini et al.(71)).

Condição LE (MPa) LRT (MPa) AL (%) Autores
MA 915 ± 7 1165 ± 7 12,44 ± 0,14 Tan et al.(5)

MA-E 1967 ± 11 2014 ± 9 3,28 ± 0,05
MA-S 962 ± 6 1025 ± 5 14,4 ± 0,35

MA-SE 1882 ± 14 1943 ± 8 5,6 ± 0,08
MA 1003 ± 8 1128 ± 18 8,85 ± 0,09* Mei et al.(69)

MA-E 1771 ± 15 1906 ± 15 4,55 ± 0,1*
MA 1044 ± 46 1224 ± 4 11,7 ± 0,4 Paul et al.(67)

MA-E 1943 ± 42 2021 ± 8 3,7 ± 0,7
MA-SE 1846 ± 27 1996 ± 8 1,7 ± 0,6

MA 1084 ± 10 1222 ± 4 14,6 ± 0,7* Shamsdini et al.(71)
MA-E 2045 ± 15 2062 ± 13 11,8 ± 0,8*

*Alongamento medido após a fratura

De maneira similar, também foram obtidos aumentos significativos de LE e LRT
com o tratamento térmico de solubilização seguido de envelhecimento realizado pelos
autores Tan et al.(5) e Paul et al.(67). Comparando-se os valores de LE e LRT pode-se
notar que a condição MA-E obteve melhores resultados que a MA-SE. Por outro lado,
observa-se um valor superior de AL (%) para condição MA-SE no trabalho de Tan et al.(5)
enquanto o valor de AL (%) foi ligeiramente maior para a condição MA-E no trabalho
de Paul et al.(67). Vale ressaltar que, apesar de ter a possibilidade de possuir um menor
valor de alongamento, os altos valores de LE e LRT da condição MA-E foram obtidos
com a realização de apenas um tratamento térmico, o que pode representar uma redução
de custo para sua produção tornando-se uma opção interessante para aplicações que não
tenham como requisito valores altos de AL (%).

Na Figura 29 está apresentada a superfície de fratura do corpo de prova de tração
das condições MA e MA-E, apresentadas na Tabela 12, estudadas por Shamsdini et
al.(71). De acordo com os autores, a fratura do aço maraging produzido por manufatura
aditiva, antes da realização do tratamento térmico, é do tipo transgranular com a presença
de dimples, Figura 29 (a). Enquanto que após a realização do tratamento térmico de
envelhecimento direto, há uma mudança do mecanismo de fratura, já que, de acordo com
os autores, pode ser observada a presença de clivagem e micro-trincas na Figura 29 (b).
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Figura 29 – Superfície de fratura do corpo de prova de tração de uma amostra de aço
maraging produzido por manufatura aditiva (a) sem tratamento térmico e (b)
envelhecido diretamente (Adaptado de Shamsdini et al.(71)).

De maneira semelhante, Song et al.(72) realizaram avaliação da superfície de
fratura do aço maraging 300 produzido por manufatura aditiva sem e com a realização de
tratamentos térmicos, condições denominadas no presente trabalho como MA (Figura 30
(a)) e MA-SE (Figura 30 (b)), respectivamente. Nota-se na condição como construída
(MA) a presença de um grande número de dimples, com isso, os autores atribuíram que
o mecanismo de fratura da condição MA foi do modo dúctil. Em contra partida, para a
condição tratada termicamente (MA-SE), foi observada a presença de fraturas do tipo
clivagem e também a presença de dimples rasos. A partir dos resultados encontrados pelos
autores, concluiu-se que houve uma mudança de padrão de fratura de dúctil para um
padrão combinado dúctil e frágil.
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Figura 30 – Superfície de fratura do corpo de prova de tração de uma amostra de aço
maraging 300 produzido por manufatura aditiva (a) sem tratamento térmico
e (b) solubilizado e envelhecido (Adaptado de Song et al.(72)).

2.4.1 Considerações finais
Foi observado que, nos últimos anos, diversos autores têm realizado pesquisas acerca

da utilização de aços maraging para fabricação de peças por manufatura aditiva através
do processo de fusão seletiva a laser. Pode-se perceber em (5, 49, 66, 67, 69, 70, 71), as
excelentes propriedades mecânicas que podem ser obtidas pela técnica, principalmente ao
realizar tratamentos térmicos de solubilização e envelhecimento.

Apesar da literatura apresentar comparações de propriedades mecânicas de peças
produzidas por MA e de maneira convencional, não foram encontrados trabalhos que
comparassem o comportamento balístico dessas duas condições. Dessa maneira, o presente
trabalho tem por objetivo a fabricação de peças de aços maraging por fusão seletiva a
laser que serão comparadas à peças produzidas convencionalmente no que diz respeito ao
seu comportamento balístico.

Um outro ponto importante a se destacar é que, em geral, para trabalhos de
produção de peças por fusão seletiva a laser utiliza-se pós importados e pré-determinados
pelos fabricantes dos equipamentos de MA. Por questões estratégicas, importantes para a
área de segurança e defesa, este trabalho teve como objetivo desenvolver todas as etapas
do processo de MA de maneira nacional, inclusive a produção e qualificação dos pós.
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3 MATERIAIS E MÉTODOS

3.1 Materiais
No presente trabalho foi utilizado o aço maraging 300 fornecido pela empresa

Villares Metals. Para este estudo, foram utilizadas amostras fabricadas convencionalmente
e fabricadas por manufatura aditiva a partir do pó do aço obtido pelo processo de
atomização a água. A composição química dos lingotes de aço maraging 300 utilizados no
processo de atomização a água está apresentada na Tabela 14.

Tabela 14 – Composição química dos lingotes de aço maraging 300 fornecidos pela Villares
Metals utilizados na atomização a água, % em peso.

Elemento Percentual em peso Elemento Percentual em peso
(%p) (%p)

C <0,003 Nb <0,01
Ni 18,480 Mg 0,005
Mo 5,095 B 0,003
Co 9,360 Ca <0,001
Ti 0,735 Cr 0,050
Al 0,112 Cu 0,02
Mn <0,01 W 0,02
Si <0,01 P <0,005
Fe 66,050 S <0,001
O 0,0010 Am <1,0
V 0,02 Cs137 <1,0
Zr 0,013 Co60 <1,0
N 0,001

3.2 Métodos
Com o objetivo de descrever de forma simplificada a obtenção das amostras e as

análises feitas, na Figura 31 está apresentado um fluxograma contendo os processos, ensaios
realizados e as nomenclaturas das amostras obtidas a partir de cada processo. Nota-se
pela Figura 31 que o trabalho parte de dois materiais iniciais: (1) Lingotes e (2) barras
de aço Maraging. Os lingotes foram utilizados para a produção do pó do aço utilizado
no processo de manufatura aditiva enquanto que as barras de aço foram utilizadas para
produção de amostras convencionais.
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Figura 31 – Fluxograma dos processos e análises realizadas.

As barras de aço maraging foram submetidas ao corte por eletroerosão a fio para a
obtenção de peças e corpos de prova do tipo convencional utilizadas no presente trabalho.
Já os lingotes de aço Maraging 300, foram transformados em pó através do processo de
atomização à água. O pó produzido foi peneirado a fim de se retirar partículas mais
grosseiras. O pó do aço produzido no processo de atomização (antes do peneiramento)
e o pó do aço peneirado foram denominados P0 e P2, respectivamente. O pó peneirado
(P2) foi utilizado no processo de manufatura aditiva para produção das peças e corpos
de prova utilizados neste trabalho. Após a produção, obteve-se amostras produzidas por
manufatura aditiva na condição como fabricada (sem a realização de qualquer tratamento
térmico) cuja nomenclatura foi dada como MA.

Tanto as peças produzidas a partir do corte barras de aço maraging quanto as
produzidas a partir do processo de manufatura aditiva foram submetidas à tratamen-
tos térmicos obtendo-se as condições MC-S e MC-SE (produzidas convencionalmente e
termicamente tratadas) e MA-E, MA-SE e MA-S (produzidas por manufatura aditiva e
termicamente tratadas). As diferenças de nomenclaturas são em função das diferenças de
tratamentos térmicos realizados, os quais serão descritos mais detalhadamente a seguir.
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Na Tabela 15 está apresentada uma breve descrição da nomenclatura de cada uma das
condições.

Tabela 15 – Descrição da condições estudadas no trabalho.

Nomenclatura Descrição
P0 Em pó não peneirada
P2 Em pó peneirada

Produzida por Manufatura Aditiva
MA Sem tratamento térmico

Produzida por Manufatura Aditiva
MA-E Submetida ao tratamento térmico de

envelhecimento
Produzida por Manufatura Aditiva

MA-S Submetida ao tratamento térmico de
solubilização

Produzida por Manufatura Aditiva
MA-SE Submetida ao tratamento térmico de

solubilização e envelhecimento
Produzida convencionalmente

MC-S Submetida ao tratamento térmico de
solubilização

Produzida convencionalmente
MC-SE Submetida ao tratamento térmico de

solubilização e envelhecimento

A numeração contida abaixo das nomenclaturas das amostras na Figura 31 indica
à quais análises cada uma dessas condições foi submetida. Sendo as amostras em pó
submetidas à microscopia eletrônica de varredura, difração de raios X, analisador de
partículas a laser e picnometria de gás Hélio. As condições produzidas por manufatura
aditiva e convencionais foram submetidas à microscopia eletrônica de varredura, difração
de raios X, ensaio de tração, método de Arquimedes e dureza Vickers. As condições MC-SE,
MA-SE e MA-E, foram submetidas também ao teste balístico.

3.2.1 Obtenção do pó do aço Maraging 300
O pó do aço maraging foi obtido através do processo de atomização a água

na empresa Pós Metálicos, a partir de lingotes do aço fornecidos pela Villares Metals
(Figura 32). Em geral, em trabalhos que visam a produção de peças por manufatura aditiva
são utilizados pós importados e pré-determinados pelos fabricantes dos equipamentos de
impressão 3D. A utilização do aço fabricado nacionalmente (Villares Metals) e a produção
do pó em uma empresa nacional (Pós Metálicos) é uma questão estratégica importante
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para área de segurança e defesa e de grande interesse para a produção de peças por
manufatura aditiva no Brasil.

Figura 32 – Lingotes de aço maraging 300 fornecido pela Villares Metals utilizado no
processo de atomização a água.

Os parâmetros de atomização a água não foram fornecidos pela empresa Pós
Metálicos, Campinas/SP, pois se tratam de segredos industriais. Após sua obtenção, o pó
foi peneirado e classificado, de acordo com a sua distribuição granulométrica, de maneira
a serem utilizadas partículas com tamanhos adequados ao processo de manufatura aditiva.
Como visto no capítulo de Revisão Bibliográfica, trabalhos que realizam o processo de
manufatura aditiva utilizam faixas de tamanho de partícula que vão desde 10 até mais de
60 µm, sendo que grande parte desses utilizam faixas de 15 a 45 µm (48, 59, 60). Assim, as
peneiras de análise e controle granulométricos utilizadas foram de 140 mesh e 325 mesh, as
quais apresentam aberturas de 106 e 45 µm, respectivamente. Para fins de análise, foram
armazenadas amostras de pó que não foram submetidas ao peneiramento (indicadas por
P0) e que foram peneiradas nas duas peneiras (indicadas por P2).

Um fato importante de se mencionar é que, apesar do pó utilizado para a produção
de peças por manufatura aditiva ter sido peneirado em uma peneira de 325 mesh, com
o objetivo de se retirar partículas de granulometria maior que 45 µm, não foi realizado
o peneiramento com aberturas menores que 325 mesh, de modo a retirar partículas de
tamanhos menores que 15 µm.
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3.2.2 Caracterização do pó do aço Maraging

A caracterização das amostras de pó do aço foi feita através da microscopia óptica,
microscopia eletrônica de varredura, difração de raios X, analisador de partículas a laser e
picnometria de gás Hélio.

3.2.2.1 Microscopia Óptica

Para esta analise, a amostra de pó foi embutida à frio e preparada com a lixa
de 2000 mesh. A microscopia óptica foi realizada no microscópio da marca OLYMPUS,
modelo BX53M (Figura 33) localizado no laboratório de metalografia do Instituto Militar
de Engenharia.

Figura 33 – Microscópio Óptico utilizado no trabalho.

3.2.2.2 Microscopia Eletrônica de Varredura

Para esta análise foi utilizado o microscópio eletrônico de varredura da marca FEI,
modelo QUANTA FEG 250 (Figura 34), localizado no laboratório de Microscopia do
Instituto Militar de Engenharia (IME). Foram utilizados os parâmetros de 25 kV, spotsize
de 5 e magnificações de 100 e 500 vezes. As amostras foram preparadas para análise através
de sua deposição sobre fitas de carbono em um stub.
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Figura 34 – Microscópio eletrônico de varredura da marca FEI, modelo QUANTA FEG
250.

A análise por MEV foi realizada no pó do aço para a determinação da morfologia
das partículas e classificada de acordo com a Tabela 9, apresentada anteriormente no
capítulo de Revisão Bibliográfica.

3.2.2.3 Difração de raios X

Na análise de difração de raios X, foram gerados difratogramas a partir do difratô-
metro X’PERT PRO MRD da empresa PANalytical (Figura 35) localizado no laboratório
de Difração de Raios X do IME. Este difratômetro utiliza radiação Co Kα (comprimento
de onda de 0,178 nm), filtro de Ferro, voltagem do tubo de 40 kV e corrente do tubo 40
mA. A faixa de varredura de 2θ utilizada para a análise de difração de raios X é de 45°
até 110°, step size utilizado foi de 0,06° e time per step de 300 segundos. Além disso, foi
utilizado soller slit de 0,04 rad, mask de 10 mm, anti-scatter slit de 1°, Divergence slit de
0,5°.
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Figura 35 – Difratômetro X’PERT PRO MPD.

3.2.2.4 Analisador de partículas a laser

O analisador de partículas a laser utilizado foi o Particle Size Analyzer Cilas 1064
(Figura 36) localizado no Laboratório de Tecnologia de Pós, divisão de Caracterização e
Processamento de Materiais do Instituto Nacional de Tecnologia (INT). O equipamento
apresenta uma faixa de medição de 0,04 µm até 500 µm. Desta maneira, as partículas de
pó devem apresentar tamanhos dentro desta faixa.

Figura 36 – Analisador de Partículas a Laser: Particle Size Analyzer Cilas 1064.

Outra importante condição deste ensaio é que as partículas devem ser capazes de
se dispersarem no líquido dispersante, sendo indesejado que as partículas se aglomerem,
sejam dissolvidas, precipitem ou flutuem. A partir dos testes de dispersão verificou-se que
o melhor meio para realização do teste é em álcool isopropílico.
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3.2.2.5 Picnometria de gás Hélio

A picnometria de Hélio foi realizada para a determinação da densidade do pó. O
equipamento utilizado foi o Picnômetro de gás Hélio Ultrapycnometer/1000 - Quantachome
(Figura 37) localizado no Laboratório de Tecnologia de Pós, divisão de Caracterização e
Processamento de Materiais do Instituto Nacional de Tecnologia (INT). Para esta análise
as partículas devem estar livres e com pouca umidade para se atingir bons resultados.

Figura 37 – Picnômetro de gás Hélio Ultrapycnometer/1000 - Quantachome.

3.2.3 Produção de peças de aço Maraging por manufatura aditiva
A produção de peças de aço maraging por manufatura aditiva, através do processo

de fusão seletiva a laser, foi realizada no equipamento de manufatura aditiva EOSINT M280
(Figura 38) localizado no Instituto Nacional de Ciência e Tecnologia em Biofabricação
(BIOFABRIS), com sede na Faculdade de Engenharia Química (FEQ) da Universidade
Estadual de Campinas (UNICAMP). Durante a produção das amostras deve-se manter os
níveis de oxigênio baixos, para tal, deve-se retirar o oxigênio da câmara de construção e
preenche-la com N2.
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Figura 38 – Equipamento de manufatura aditiva EOSINT M280.

Para a produção das peças utilizou-se a estratégia de varredura mostrada na
Figura 39, a qual apresenta um esquema ilustrativo da trajetória do laser sobre uma
camada de pó, dividida em quatro imagens (Figura 39 (a), (b) (c) e (d)) até formar a
estratégia de varredura completa do laser sobre a camada de pó. Na Figura 39 (a), o laser
realiza o contorno da peça à ser fabricada de acordo com o modelo STL. Já na Figura 39
(b), (c) e (d) tem-se a passagem do laser na área que foi restrita na etapa anterior. Na
Figura 39 (b) tem-se a primeira varredura na área, onde nota-se que o laser realiza uma
trajetória de ida e volta (varredura bidirecional) até completar a varredura no ponto final.
Na próxima varredura (Figura 39 (c)) o laser inicia sua trajetória no mesmo lado em que
se encerrou a varredura anterior e segue novamente com a trajetória bidirecional até o seu
ponto final. O processo prossegue por “n” varreduras (Figura 39 (d)), onde “n” depende
das dimensões especificadas no modelo STL, até completar toda a área delimitada na
primeira etapa. Além disso, como é indicado na Figura 39 (d), cada varredura apresenta
largura de 5 mm. Um fato importante de se destacar é que o laser realiza esta estratégia de
varredura duas vezes para cada camada, ou seja, realiza as etapas descritas na Figura 39
de (a) até (d) duas vezes.
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Figura 39 – Estratégia de varredura do laser utilizada no processo de manufatura aditiva.

Nota-se pela Figura 39 (d) que a estratégia de varredura utilizada é muito similar
àquela encontrada na Figura 22 (b) que mostra a estratégia de varredura do tipo pincel. A
diferença está na orientação dessas varreduras, enquanto na Figura 22 (b) as varreduras se
apresentam na vertical, na Figura 39 (d) se encontram na diagonal. No entanto, para cada
camada de pó depositada, a orientação da estratégia de varredura é alterada em 67° como
pode ser observado na Figura 40. Desta maneira, em determinada camada, após algumas
rotações, a estratégia de varredura pode se apresentar exatamente como é demonstrada
na Figura 22 (b).

Figura 40 – Esquema ilustrativo da rotação da estratégia da varredura em 67° por camada
de pó depositada.
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Após a produção, foi necessário realizar o corte para a separação das peças produzi-
das da mesa de trabalho do equipamento de manufatura aditiva através eletroerosão a fio.
Após a separação, foram realizados o método de Arquimedes para avaliação da densidade
relativa, ensaio de dureza Vickers e caracterização microestrutural através de MO, MEV e
DRX e ensaio de tração uniaxial. As análises estão descritas na subseção 3.2.5.

3.2.4 Realização dos tratamentos térmicos
Os tratamentos foram realizados no forno elétrico tipo mufla modelo F1 - DM

Monofásico do fabricante Fornitec - Indústria e Comércio Ltda apresentado na Figura 41
localizado em uma empresa do setor Metal-Mecânico, Panambi/RS. Os tratamentos
térmicos foram realizados com o objetivo de se atingir as melhores propriedades mecânicas
do material.

Figura 41 – Forno Elétrico tipo mufla utilizado para realização dos tratamentos térmicos.

Foram realizados os tratamentos térmicos de envelhecimento direto, solubilização e
solubilização seguido de envelhecimento nas amostras produzidas por manufatura aditiva
e fabricadas de maneira convencional. A literatura apresenta tanto trabalhos em que o
tratamento térmico de envelhecimento direto apresenta maiores valores de dureza, quanto
artigos que o tratamento de solubilização seguido de envelhecimento apresenta os maiores
valores (73, 70), por esse motivo ambos os tratamentos térmicos foram realizados. Além
disso, o tratamento térmico de solubilização, sem envelhecimento, foi realizado com o
objetivo de se avaliar o efeito desse tratamento térmico no material. De acordo com
Schmidt e Rohrbach(19) o tratamento de solubilização mais comum utilizado em aços
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maraging 300 é o aquecimento a 815 °C por 1 hora seguido de resfriamento ao ar. Paul et
al.(67) e Bai et al.(49) realizaram o tratamento de envelhecimento a 480 °C por 6 horas e
obtiveram excelentes resultados de propriedades mecânicas em amostras de aço maraging
envelhecidas diretamente. Assim, no presente trabalho realizou-se o tratamento térmico de
solubilização a uma temperatura de 815 °C por 1 hora e no envelhecimento a temperatura
de 480 °C por 6 horas.

Depois de termicamente tratadas, amostras foram analisadas quanto a sua microes-
trutura (MO, MEV e DRX), comportamento mecânico (ensaio de tração e dureza Vickers)
e densidade relativa (método de Arquimedes). As análises estão descritas na subseção
3.2.5.

3.2.5 Análise nas peças de aço Maraging

Nesta subseção estão descritas as análises que foram realizadas nas chapas fabricadas
por manufatura aditiva e chapas laminadas, com e sem a realização de tratamentos térmicos.

3.2.5.1 Caracterização microestrutural

3.2.5.1.1 Preparação metalográfica

Para as amostras analisadas por MO, MEV e DRX, a preparação metalográfica
seguiu a norma ASTM E3-11(2017)(74). Foram utilizadas lixas de 80, 240, 400, 500, 600,
800 1200, 2000 e 2500 mesh e polidas mecanicamente com pasta de diamante de 1 µm.

3.2.5.1.2 Microscopia óptica

A microscopia óptica foi realizada no microscópio da marca OLYMPUS, modelo
BX53M (Figura 33) localizado no laboratório de metalografia do Instituto Militar de
Engenharia. A análise foi feita com o objetivo de avaliar a porosidade e microestrutura
das peças. Para análise da porosidade foram feitas imagens das amostras lixadas e polidas,
sem ataque químico. Para análise da microestrutura foi realizado o ataque químico das
amostras lixadas e polidas com reagente Nital 10% durante uma média de 30 segundos.
Além disso, em algumas amostras foram realizadas imagens com ataque Villela (25mL de
metanol, 1,25mL de ácido clorídrico e 0,25g de ácido pícrico).

3.2.5.1.3 Microscopia eletrônica de varredura

A análise por MEV teve por objetivo a caracterização da microestrutura. Para
tal, foi utilizado o microscópio eletrônico de varredura da marca FEI, modelo QUANTA
FEG 250, localizado no laboratório de Microscopia do Instituto Militar de Engenharia
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(IME) apresentado anteriormente na Figura 34. Foram utilizados os parâmetros de 20 kV
e spotsize de 4.5.

3.2.5.1.4 Difração de raios X

A difração de raios X é uma importante técnica de caracterização, a qual permite
a determinação da estrutura cristalina, parâmetro de rede, quantificação de fases, entre
outras informações. Os difratogramas foram gerados a partir do difratômetro X’PERT
PRO MRD da empresa PANalytical (Figura 35) localizado no laboratório de Difração
de Raios X do IME. Este difratômetro utiliza radiação Co Kα (comprimento de onda de
0,178 nm), filtro de Ferro, voltagem do tubo de 40 kV e corrente do tubo 40 mA. A faixa
de varredura de 2θ utilizada para a análise de difração de raios X é de 45° até 110°, step
size utilizado foi de 0,04° e time per step de 100 segundos. Além disso, foi utilizado soller
slit de 0,04 rad, mask de 10 mm, anti-scatter slit de 1°, Divergence slit de 0,5°,

3.2.5.2 Ensaio de tração

De acordo com a norma ASTM F3122-14(44) para a realização de ensaio de tração
em materiais metálicos produzidos por manufatura aditiva deve-se utilizar a norma ASTM
E8/E8M-21(36) que descreve os métodos para o ensaio de tração em materiais metálicos.
Os corpos de prova utilizados foram do tipo subsize com as dimensões apresentadas na
Figura 42.

Figura 42 – Corpo de prova de tração do tipo subsize conforme norma ASTM E8/E8M-
21(36).

O ensaio foi realizado no laboratório de Materiais do CEFET/RJ (LAMAT) em
temperatura ambiente com velocidade de 3 mm/min no equipamento de ensaios mecânicos
Instron de 250 kN apresentado na Figura 43 que utiliza um vídeo-extensômetro. Os ensaios
das condições MA-E, MA-SE, MC-S e MC-SE foram realizados em tréplicas para cálculo
da média e erro relativo com intervalo de confiança de 95%. No entanto, devido a problemas
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com os corpos de prova, apenas um corpo de prova das condições MA e MA-S foram
utilizadas no ensaio, não permitindo o calculo da média e erro relativo. Desta maneira, os
resultados dessas condições são apenas um indicativo das propriedades em tração dessas
amostras.

Figura 43 – Máquina de ensaios mecânicos Instron de 250 kN localizado no CEFET/RJ.

3.2.5.3 Método de Arquimedes

O método de Arquimedes, que avalia a densidade relativa, foi realizado de acordo
com a norma ASTM B311-17(40) no Laboratório de Cerâmicos no Instituto Militar de
Engenharia. Para este ensaio foram utilizados uma balança analítica, béquer, suporte de
amostra e termômetro, utilizado para aferir a temperatura da água. O sistema utilizado
no ensaio está apresentado na Figura 44.

Figura 44 – Sistema para método de Arquimedes.
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Após a montagem do sistema o ensaio foi realizado pelas seguinte etapas:

Após a montagem do sistema tarou-se a balança e pesou-se a amostra em cima do
aparato, este peso foi registrado como “A - Massa da Amostra no Ar”. Colocou-se então o
béquer com água no aparato, mediu-se a temperatura da água e tarou-se mais uma vez
a balança. Com a balança tarada, colocou-se a amostra dentro do béquer apoiado pelo
suporte de amostra. Aguardou-se 15 minutos com a amostra dentro do béquer com água e
então registrou-se o peso como “F - Massa da amostra em água com a massa do suporte
tarado”. O valor da densidade da água (E) é determinado a partir de temperatura da
água medida. Utilizou-se o HandBook de Taylor e Oppermann(75) onde tem-se a relação
das densidades da água, em g/cm3, para cada temperatura. Com os valores de A, F e E
registrados, faz-se o cálculo da densidade da amostra, em g/cm3, a partir da Equação 3.1.

D = A× E

A− F
(3.1)

Com a densidade das amostras calculadas, pode-se determinar a densidade relativa
através da Equação 3.2, onde a “densidade da amostra” é a densidade medida para
amostras produzidas por manufatura aditiva e a densidade padrão é a densidade da
amostra produzida de maneira convencional.

Densidade relativa(%) = Densidade da amostra
Densidade padrão × 100 (3.2)

O ensaio foi realizado para 3 diferentes peças produzidas por manufatura aditiva e
a partir dos valores obtidos foi calculada a média e erro relativo com intervalo de confiança
de 95%.

3.2.5.4 Dureza Vickers

O ensaio de dureza Vickers foi realizado de acordo com a norma ASTM E384-
17(38) que determina os procedimentos para a medição da dureza através de testes
microindentação, com indentador Vickers, sob cargas de 1 a 1000 gf. Para a medição da
dureza foi utilizado o durômetro SHIMADZU, modelo HMV-G localizado no Instituto
Militar de Engenharia. A carga utilizada no ensaio foi de 200 gf com tempo de permanência
do indentador de 15 segundos. Em cada amostra foram feitas 10 indentações para realização
do cálculo da média e erro relativo com intervalo de confiança de 95%.
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Figura 45 – Equipamento utilizado no ensaio de dureza Vickers.

3.2.6 Teste balístico
As amostras, envelhecidas diretamente e solubilizadas e envelhecidas, fabricadas

por manufatura aditiva e convencionalmente (MA-SE; MA-E e MC-SE), foram submetidas
ao teste balístico.

O teste balístico foi realizado no Centro de Avaliações do Exército (CAEx) realizando-
se adaptações na norma NBR 15000. A adaptação foi necessária devido a dimensões dos
corpos de prova os quais só puderam ser submetidos à um disparo cada. O teste foi realizado
com os parâmetros para proteção Nível III apresentado na Tabela 1. Utilizou-se provete
7,62x51 mm, receptor universal e radar Doppler SL-520P para controle da velocidade da
munição (antes e após o impacto). O receptor universal foi posicionado à 15 m do alvo e
utilizou-se um feixe laser para localização do ponto de impacto.

As amostras utilizadas foram confeccionadas nas dimensões e geometrias apresen-
tadas na Figura 46 (a) para as amostras MC-SE e Figura 46 (b) para as amostras MA-E e
MA-SE.

Figura 46 – Desenhos técnicos das amostras utilizadas no teste balístico.
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Os alvos são compostos por uma fibra de aramida, amostra (MA-SE, MA-E ou
MC-SE) e uma placa da alumínio de 3 mm de espessura. Os alvos foram confeccionados
através da fixação das amostras à uma placa de alumínio 5052 com cola de poliuretano e
acima das amostras foram presas fibras de aramida com parafusos como ilustra o esquema
da Figura 47 (a) e (b). Na Figura 47 (c) está apresentado o esquema de fixação do alvo já
preparado. O objetivo da utilização da fibra de aramida foi o aprisionamento da amostra
de aço maraging no interior do alvo após o impacto pelo projétil. Já a chapa de alumínio,
foi utilizada com a finalidade de relacionar o perfil de perfuração na chapa de alumínio
com o comportamento balístico das amostras. Após o teste as superfícies de fratura das
amostras de aço maraging foram analisadas através de microscopia eletrônica de varredura.
Além disso, a fim de verificar a influência das placas de alumínio nos resultados dos testes
foram feitos disparos em alvos compostos somente pela chapa de alumínio e medidas as
velocidades antes e após o impacto. Cada ensaio foi realizado em tréplica para realização
do cálculo da média e erro relativo com intervalo de confiança de 95%.

Figura 47 – Esquema do alvo (a) vista isométrica, (b) vista explodida e (c) fixação.

Com as medidas de velocidade, calculou-se a energia cinética antes e após o impacto
através da Equação 3.3. A energia absorvida foi calculada através da subtração da energia
cinética antes e após o impacto.

E = 1
2mpv

2 (3.3)

Foram realizadas através do software Image J a medida da área da perfuração das
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chapas de alumínio. Além disso, foi realizada a microscopia eletrônica de varredura da
região de fratura das amostras de aço maraging com o objetivo de avaliar o mecanismo
de fratura das amostras. Para isso, foi utilizado o microscópio eletrônico de varredura
da marca FEI, modelo QUANTA FEG 250, localizado no laboratório de Microscopia do
Instituto Militar de Engenharia (IME) apresentado anteriormente na Figura 34. Foram
utilizados os parâmetros de 20 kV e spotsize de 4,5.
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4 RESULTADOS E DISCUSSÃO

4.1 Caracterização do pó de aço Maraging 300 atomizado
Na Figura 48 está apresentada a imagem obtida por MEV das partículas de pó de

aço maraging 300 nas condições (a) P0 e (b) P2. Nota-se pelas figuras que as partículas
de pó da condição P0 têm uma maior variação de tamanho do que quando comparada
à condição P2. Este fato já era esperado, uma vez que a condição P2 foi submetida ao
peneiramento, retirando as partículas mais grosseiras. Vale ressaltar que não foi realizado
o peneiramento com o objetivo de se retirar partículas ultra-finas.

Figura 48 – Imagem das partículas de pó de aço maraging 300 atomizado obtida por MEV
nas condições: (a) P0 e (b) P2.

Na Figura 49 está apresentada a imagem, com maior magnificação, das partículas
de pó de aço maraging 300 na condição P2. Pode-se observar partículas de diferentes
morfologias e superfícies, desde partículas aproximadamente esféricas com superfícies
suaves até partículas irregulares com superfícies mais rugosas. No trabalho de Riabov
et al.(76), em que o principal objetivo foi avaliar o efeito do tipo de atomização na
composição de óxidos superficiais de pós de aços inoxidáveis 316L, os autores obtiveram
imagens de microscopia eletrônica de varredura de partículas de pó atomizadas à ar e
água. As partículas de pó atomizado a ar obtidas pelos autores foram predominantemente
esféricas e com superfícies suaves, enquanto que para a condição atomizada a água foram
totalmente irregulares e muito rugosas. Brika et al.(77) avaliaram a influência da morfologia
e distribuição do tamanho de partículas na capacidade de fluxo do pó e na fabricação de
peças de Ti-6Al-4V por manufatura aditiva e observaram que partículas mais esféricas
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apresentam melhor empacotamento de partículas favorecendo a construção de peças com
altas densidades e melhor precisão dimensional e superficial.

Figura 49 – Imagem das partículas de pó de aço maraging 300 atomizado obtida por MEV
na condição P2.

Considerando que os resultados da literatura apresentam partículas irregulares e
rugosas para pós produzidos por atomização a água e ainda que, apesar de se encontrar
partículas irregulares e rugosas no presente trabalho, tem-se também partículas com
morfologia aproximadamente esféricas e com superfícies suaves, pode-se considerar que os
resultados foram satisfatórios.

Com o objetivo de se obter o tamanho de partículas das duas condições, P0
e P2, na Figura 50 (a) e (b) estão apresentados os histogramas obtidos a partir do
analisador de partículas a laser das amostras P0 e P2, respectivamente. Nota-se que,
enquanto a condição P2 apresenta um comportamento que se assemelha à uma distribuição
normal, em que a curva tem um formato próximo a de um sino com uma única moda
(aproximadamente 30 µm), a condição P0 apresenta um comportamento muito distinto da
curva normal, apresentando mais de uma moda, uma em (aproximadamente 38 µm) e outra
em (aproximadamente 170 µm). Uma distribuição bimodal foi também observado para a
amostra de pó com tamanho de partícula de 15-45 µm do trabalho de Habibnejad-korayem,
Zhang e Zou(78) em que foi avaliado o efeito da distribuição do tamanho de partículas
nas características de fluxo de partículas de pó de Ti-6Al-4V. Para o presente trabalho, é
possível que esse padrão tenha ocorrido devido à uma grande quantidade de partículas
grosseiras presentes na condição P0, já que esta não foi peneirada.
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Figura 50 – Histograma obtido no teste de dispersão no analisador de partículas a laser
das amostras de pó (a) P0 e (b) P2.

Vale ressaltar que, apesar da condição P2 se assemelhar à curva normal, nota-se
uma pequena assimetria na distribuição. O tipo de assimetria pode ser determinada
comparando-se os valores de média e a moda. O valor de diâmetro médio de partícula pode
ser encontrado na Tabela 16. Diz-se que a distribuição é do tipo simétrica quando moda,
média e mediana são iguais, assim, como a moda (aproximadamente 30 µm) é maior que
a média (23,58 µm) a distribuição é do tipo assimétrica à esquerda.

Tabela 16 – Resultados obtidos a partir do analisador de partículas a laser (d10, d50, d90 e
diâmetro médio (d médio)) e picnometria (densidade).

Condição do d10 d50 d90 d médio Densidade
Pó Valores em µm Valores em g/cm3
P0 7,97 107,17 201,49 101,14 8,07
P2 8,77 22,02 40,67 23,58 8,40

Além do diâmetro médio das partículas, na Tabela 16 estão apresentados os
resultados de d10, d50 e d90 obtidos a partir do analisador de partículas a laser e a
densidade, obtido a partir do ensaio de picnometria para as amostras P0 e P2. Os valores
de d10, d50 e d90 indicam a porcentagem de partículas que possuem valores de diâmetro
igual ou abaixo do número indicado. Isto é, como d10 para a condição P2 é de 8,77 µm,
10% das partículas de pó apresentam tamanho igual ou menor que 8,77 µm. Enquanto
que, para a condição P0, 10% das partículas de pó apresentam tamanho igual ou menor
que 7,97 µm. Ou seja, os valores de d10 para as duas condições apresentam valores bem
próximos com diferença de apenas 0,8 µm. Quando comparados com a literatura esses
valores podem ser considerados baixos. Em trabalhos como os de Song et al.(79), Król et
al.(66), Song et al.(72) e Huang et al.(80) os valores de d10 encontrados foram de 56,7 µm,
23,9 µm, 18,2 µm e 19,04 µm, respectivamente. Este fato pode ser justificado pela não
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realização do peneiramento com o objetivo de se retirar partículas ultra-finas. No trabalho
de Brika et al.(77) os autores observaram que amostras de pó com maiores quantidades
de partículas finas prejudicam as capacidade de fluxo do pó em razão da fricção entre as
partículas e forças de coesão existentes.

Com relação aos valores de d50 e d90, estes apresentam grandes diferenças entre
as condições P0 e P2, com d50 de 107,17 µm e d90 de 201,49 µm para P0 e com d50 de
22,02 µm e d90 de 40,67 µm para P2. Sendo que os valores de d50 e d90 para a condição
P2 foram as que mais se aproximaram de trabalhos como os de Song et al.(79), Król et
al.(66) e Song et al.(72). Amostras de pó com valores de d50 muito grosseiros, como no
caso da condição P0, fazem com que a superfície da camada de pó fundida pelo laser tenha
partículas parcialmente fundidas muito grandes. Como pode ser observado no trabalho
de Spurek et al.(81), a superfície da camada foi deteriorada com o uso de amostras pó
mais grosseiras. Além disso, Spurek et al.(81) também observaram que a utilização de
partículas de pó mais grosseiras reduzem a profundidade da poça de fusão. De acordo
com Mukherjee et al.(82) defeitos de falta de fusão em peças produzidas por manufatura
aditiva são gerados quando se tem uma penetração inadequada da poça de fusão. Assim,
quando comparados os resultados de d50 das condições P0 e P2, pode-se concluir que a
condição P2 tem valores mais adequados à serem utilizados na produção de peças por
manufatura aditiva, como já era esperado.

No que diz respeito à densidade, os valores obtidos foram de 8,07 e 8,40 g/cm3 para
as condições P0 e P2, respectivamente. Como o resultado de densidade é um valor médio
para todas as partículas, este resultado pode indicar que as partículas de pó de maior
diâmetro têm uma menor densidade, uma vez que as partículas da condição P0 têm uma
maior quantidade de partículas de maior diâmetro do que com relação à condição P2. A
origem dessa menor densidade pode ser em razão da presença de poros no interior das
partículas. A presença de poros nas partículas de pó pode ser observada na Figura 51.

Figura 51 – Presença de poros nas partículas de pó.
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Tem-se na Figura 52 o difratograma obtido pela técnica de difração de raios X
da amostra de pó de aço maraging 300 na condição P2. Observa-se a presença de picos
característicos das fases martensita (α’ - CCC) e austenita (γ - CFC). Tais picos já
eram esperados, uma vez que, o aço maraging ao ser resfriado rapidamente, tende a
formar martensita, podendo apresentar frações de austenita retida (19). A presença da
austenita pode ter ocorrido, possivelmente, pela transformação incompleta da austenita
para martensita durante o processo de atomização. Este resultado está de acordo com o
trabalho de Vishwakarma, Chattopadhyay e Srinivas(83), em que também realizaram a
técnica de difração de raios X em uma amostra de pó de aço maraging 300 obtido pelo
processo de atomização a gás.

Figura 52 – Difratograma do pó de aço maraging 300 na condição P2.
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4.2 Caracterização das peças de aço maraging produzidas conven-
cionalmente e por manufatura aditiva
Na Figura 53 está apresentado o aspecto, sem ataque, do aço maraging 300 produ-

zido por manufatura aditiva. Pode-se observar a presença de defeitos de formatos entre
esféricos e irregulares. Diversos autores como Bai et al.(73), Huang et al.(80), Król et al.(66)
e Song et al.(79) observaram a presença desses defeitos em amostras de aço maraging 300
produzidos por fusão seletiva a laser e seu formato e quantidade podem estar relacionados
com os parâmetros de processo.

Figura 53 – Aço maraging 300 produzido por manufatura aditiva como fabricado (MA)
sem ataque.

Os poros com formatos esféricos observados na Figura 53 são criados pelo aprisio-
namento de gases. Esse gás pode ser proveniente da câmara de construção do equipamento
de manufatura aditiva o qual utiliza gás inerte durante a produção. O gás inerte pode ficar
aprisionado na poça de fusão durante o processo ou ficar empacotado entre as partículas
de pó e, uma vez que, este é insolúvel no metal líquido, fica aprisionado formando os poros
(73, 84). Pode-se notar ainda, a presença de poros que tem formato próximo do esférico.
De acordo com Bai et al.(73) existem poros aproximadamente esféricos que tem origem
da instabilidade dos chamados keyholes formados na frente da trilha de fusão. Quando
um keyhole instável entra em colapso o vapor de metal fica preso na poça de fusão, assim,
com a solidificação há a formação de poros aproximadamente esféricos.

No caso dos poros irregulares observados na Figura 53, uma das possíveis razões
para sua formação é a falta de fusão durante o processo de produção. Bai et al.(73)
encontraram esses defeitos para varreduras com baixa potência de laser e alta velocidade
de varredura. A baixa potência e a alta velocidade fazem com que a partícula de pó não
seja fundida devido a pouca energia transferida à ela. Assim, frequentemente esses defeitos
apresentam partículas de pó parcialmente fundidas ou não fundidas em seu interior. Outra
razão possível para a formação dos poros irregulares é a presença de regiões livres de



Capítulo 4. Resultados e Discussão 85

partículas de pós que podem ser formadas durante a passagem do laser. Como nessas
regiões não têm partículas para serem fundidas, não há material para o preenchimento
dessas regiões, formando-se vazios. Este fenômeno foi observado por Bai et al.(73).

Através da Figura 54 é possível observar, em maior ampliação, esses defeitos. Na
Figura 54 (a) tem-se defeitos, indicados pelas setas vermelhas, de dimensão maior que 20
µm que podem ter sido gerados por falta de fusão. Já na Figura 54, tem-se um defeito
com formato circular, indicado pela seta vermelha, de aproximadamente 5 µm que pode
ter sido gerado pelo aprisionamento de gases.

Figura 54 – Defeitos de porosidade e falta de fusão observados através de microscopia
eletrônica de varredura.

A presença dos porosidade e falta de fusão faz com que o material tenha uma menor
densidade quando comparado ao mesmo material produzido de maneira convencional. A
dureza do material é diretamente afetada pela densidade relativa do material, ou seja,
quanto menor a densidade relativa, menor a dureza. A densidade relativa obtida através do
ensaio de Arquimedes foi de 98,64 ± 0,42 %. No trabalho de Huang et al.(80) para valores
de aproximadamente 98,6% de densidade relativa também foram observados defeitos com
formatos desde irregulares até circulares. Somente para valores acima de 99,5% os poros
irregulares não foram mais encontrados. Através do trabalho de Huang et al.(80) nota-se
que, com o aumento da densidade de energia do laser há o aumento da densidade relativa.
Valores de densidade relativa abaixo de 99,5% foram encontrados por Huang et al.(80)
para valores de densidade de energia do laser abaixo de 80 J/mm3. Desta forma, como
no presente trabalho foram encontrados poros que possivelmente são originados da falta
de fusão, os parâmetros utilizados no processo podem não ter sido adequados para gerar
uma densidade de energia do laser suficiente para obter-se uma maior densidade relativa e
menor quantidade e tamanho de poros irregulares.
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Na Figura 55 estão apresentadas as três vistas, após ataque químico com nital
10%, de uma peça produzida por manufatura aditiva, onde Z é a direção de construção.
Na vista X-Y tem-se um corte horizontal da amostra onde pode-se observar as trilhas de
varredura do laser, indicadas por linhas pontilhadas amarelas, com espessura de 70 µm e
distância entre as varreduras de aproximadamente 100 µm. No trabalho de Paul et al.(67),
em que os pesquisadores investigaram o efeito dos tratamentos térmicos na resistência
mecânica e à fratura de peças de aço maraging 300 produzidas por manufatura aditiva, os
autores encontraram uma distância entre as varreduras de 110 µm, sendo este o mesmo
valor utilizado como parâmetro de processo na produção por manufatura aditiva. Assim,
apesar de não se ter acesso ao parâmetro de processo utilizado no presente trabalho, este
valor indica que a distância entre as varreduras utilizado foi de aproximadamente 100 µm.

Figura 55 – Vista 3D da condição MA. (Ataque Nital 10%).

Ainda referente a vista X-Y da Figura 55, pode-se observar outras trilhas de
varredura do laser, indicadas por linhas tracejadas azuis, em uma camada abaixo daquelas
indicadas pela linha pontilhada amarela com rotação de 67° entre elas. Essa rotação é
consistente com a estratégia de varredura utilizada durante o processo de fabricação que é
do tipo bidirecional com rotação de 67° por camada. O mesmo padrão pôde ser observado
no trabalho de Mei et al.(69) em que avaliaram os efeitos da temperatura de envelhecimento
na evolução da microestrutura e endurecimento dos aços maraging 300 produzidos por
manufatura aditiva com estratégia varredura com rotação de 67° por camada.
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Em seu trabalho, acerca das características microestruturais de um aço maraging
resistente à corrosão produzido por manufatura aditiva, Palad et al.(85) observaram que
as seções transversais verticais das peças fabricadas, referidas como vistas Z-X e Z-Y,
apresentam as mesmas características microestruturais. Esse resultado também pode ser
observado na Figura 55 em que observa-se a presença de poças de fusão sobrepostas nas
vistas Z-X e Z-Y. O formato curvo encontrado nas poças de fusão ocorrem em razão da
dissipação de calor no substrato, isto é, nas camadas já solidificadas anteriormente (86, 45).

Não só o formato, mas também a direção das poças de fusão ocorrem em razão da
dissipação de calor, como foi observado por Cao et al.(45). A pesquisa de Cao et al.(45)
foi dedicada à avaliar os efeitos da utilização de suportes para construção de peças de aço
maraging por fusão seletiva a laser. Os autores observaram que a utilização de suportes faz
com que a dissipação de calor ocorra simultaneamente nestes e nas camadas já solidificadas,
resultando em diferentes orientações da poça de fusão. Dessa forma, pela Figura 55 nota-se
que as poças de fusão tem substancialmente a mesma orientação, o que é consistente com
o fato de não terem sido usados suportes para a fabricação dessas peças.

Outro aspecto relevante é o tamanho das poças de fusão, que para este trabalho
tem uma altura (a) de aproximadamente 54 µm e largura (l) de 97 µm, com uma razão
de aspecto (a/l) entre 0,3 e 0,8. Nos trabalhos de Chadha et al.(87) e Palad et al.(85) as
faixas encontradas foram de 0,2 - 0,5 e 0,5 - 0,8, respectivamente. Desta forma, a razão
de aspecto encontrada está dentro do reportado pela literatura. É importante destacar
que a altura encontrada de aproximadamente 54 µm é maior que a espessura da camada
utilizada como parâmetro de processo no presente trabalho (30 µm). A razão disso é
que quando o laser atinge a nova camada de pó, ela penetra também outras camadas já
solidificadas e as refunde. Assim, a poça de fusão é formada por uma nova camada de pó
fundida e uma camada refundida, fazendo com que ela seja maior do que a espessura da
camada (45, 68). De acordo com Cao et al.(45) essa é uma das razões para que a fusão
seletiva a laser atinja peças com densidades relativas muito próximas de 100%.

Através da microscopia eletrônica de varredura, é possível observar em mais detalhes
as estruturas presentes no interior da poça de fusão, desta forma, na Figura 56 está
apresentada a microestrutura do aço maraging produzida por manufatura aditiva (MA)
em (a) menor e (b) maior ampliação. Observa-se que a microestrutura da condição MA
é composta por estruturas celulares ou colunares que são tipicamente encontradas em
ligas produzidas por fusão seletiva a laser. O mesmo tipo de estrutura foi encontrado para
amostras de aço maraging 300 produzidas por manufatura aditiva nos trabalhos de Paul
et al.(67), Mei et al.(69) e Song et al.(79). De acordo com Jägle et al.(88) essas estruturas
podem se tratar de células de solidificação ou dendritas com braços secundários muito
curtos. Os autores Wei et al.(89) e Paul et al.(67) apontaram em seus trabalhos que essas
estruturas celulares tratam-se de estruturas dendríticas sem braços secundários.
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Figura 56 – Microestrutura da condição MA em (a) menor e (b) maior aumento. (Ataque
Nital 10%).

Os contornos dessas estruturas celulares apresentam segregação dos elementos níquel,
titânio e molibdênio e alta densidade de discordâncias (90, 89). Os autores Mei et al.(69)
mostraram que as paredes dessas estruturas são formadas por emaranhados de discordâncias
em formato de ilhas que formam células fechadas. A formação dessas células é atribuída
a distorções criadas na rede cristalina causadas pela microssegregação e precipitação em
regiões interdendríticas, sendo essas distorções acomodadas por discordâncias (69, 91).
Por outro lado, Bertsch et al.(92) encontrou que a formação das paredes de discordâncias
ocorre por um processo de expansão/retração térmica.

Na Figura 57 estão apresentadas as microestruturas das condições MA e MA-E.
Ao comparar a microestrutura da condição como produzida (MA) com a da condição
envelhecida (MA-E), nota-se, que após a realização do tratamento térmico de envelhe-
cimento, os contornos da poça de fusão não são mais evidentes. De acordo com Wei et
al.(89) os contornos da poça de fusão se tornam vagos devido a difusão química decorrente
do tratamento térmico. Além disso, é possível observar uma desintegração parcial das
paredes das estruturas celulares. A decomposição da parede das células, após a realização
do envelhecimento, foi observado também por Mei et al.(69) em peças de aço maraging
300 utilizando uma temperatura de 490 °C por 3 horas. Por outro lado, há trabalhos na
literatura em que a microestrutura da amostra envelhecida de aços maraging 300 é muito
similar à amostra como produzida, com as estruturas celulares ainda integras e fechadas,
como pode ser observado no trabalho de Song et al.(79) e Paul et al.(67).
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Figura 57 – Microestrutura da condição (a) MA e (b) MA-E. (Ataque Nital 10%).

O Paul et al.(67) realizaram o envelhecimento na temperatura de 480 °C por 6
horas com resfriamento ao ar, mesmas condições utilizadas no presente trabalho. Já Song
et al.(79), utilizaram uma maior temperatura, de 500 °C também por 6 horas. De acordo
com Mei et al.(69) a desintegração das estruturas celulares ocorre através de movimentação
e aniquilação de discordâncias, desta forma, é possível que as peças produzidas no presente
trabalho tivessem uma maior energia armazenada, já que esta é a força motriz para os
fenômenos mencionados. Com uma maior energia armazenada, a temperatura e tempo de
envelhecimento podem ter sido suficientes para iniciar a desintegração das paredes das
células no presente trabalho, enquanto que não foi suficiente para as peças envelhecidas
produzidas por Paul et al.(67).

Durante o envelhecimento, ocorre a segregação de elementos químicos, como o
níquel, nas paredes das células, nos contornos de grãos austeníticos prévios e nos contornos
das ripas de martensita. O níquel é um elemento estabilizador da austenita e, com isso,
contribui para a formação dessa fase no aço (93, 94). Li e Yin(94) observaram que esta
segregação é proveniente de precipitados de Ni3(Mo,Ti) que são dissolvidos para formação
de precipitados do tipo Fe2Mo durante o envelhecimento. Com isso, é esperada a presença
da fase austenítica na microestrutura da condição MA-E. No entanto, a diferenciação das
paredes das células e da fase austenítica é difícil através apenas da microscopia eletrônica de
varredura, sendo possível diferenciá-las através da microscopia eletrônica de transmissão.

Na Figura 58 (a) e (b) estão apresentadas as microestruturas das condições produ-
zidas por manufatura aditiva termicamente tratadas MA-S e MA-SE, respectivamente.
Como pode-se observar, para as condições solubilizada (MA-S) e solubilizada e envelhecida
(MA-SE) as paredes das células foram completamente desintegradas. Quando comparado
com a condição MA-S, os contornos de grão da condição solubilizada e envelhecida (MA-SE)
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são indefinidos. Essa indefinição pode ser causada por precipitação nos contornos de grão
e transformações de fase durante o tratamento térmico (58).

Figura 58 – Microestrutura das condições (a) MA-S, (b) MA-SE, (c) MC-S e (d) MC-SE.
(Ataque Nital 10%).

Além disso, para fins de comparação, com o mesmo ataque químico, são apresentadas
na Figura 58 as microestruturas das condições Figura 58 (c) MC-S e (d) MC-SE. Nota-se
que apesar de terem sido realizados os mesmos tratamentos térmicos de solubilização
nas condições MA-S e MC-S e de solubilização seguido de envelhecimento nas MA-SE e
MC-SE, as microestruturas destas são distintas. De acordo com Wei et al.(89), com uma
alta temperatura de tratamento térmico, de 1250 °C por exemplo, há a recristalização
completa do aço maraging 300 produzido por manufatura aditiva, fazendo com que a
microestrutura seja similar ao encontrado em amostras de aço maraging produzidas de
maneira convencional. No entanto, no presente trabalho utilizou-se uma temperatura de
solubilização de 815 °C. Esta pode ser a razão da diferença de microestrutura das condições
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produzidas por manufatura aditiva e produzidas convencionalmente.

A microestrutura, agora relevada com ataque villela, do aço maraging 300 produzido
convencionalmente nas condições solubilizado (MC-S) e solubilizado e envelhecido (MC-SE)
pode ser observada nas figuras 59 (a) e (b), respectivamente. Nota-se que a microestrutura
martensítica das condições MC-S e MC-SE é mais evidente através do ataque com villela
apresentado na Figura 59.

Figura 59 – Microestrutura das condições (a) MC-S e (b) MC-SE. (Ataque Villela).

Pode-se observar ainda nas microestruturas das condições MA e MA-SE, ao utilizar-
se maiores aumentos (Figura 60), a presença de pequenas cavidades com formato triangular
na matriz das amostras. Tais cavidades podem ter sido originadas da presença de partículas
com formatos piramidais que foram removidas durante a preparação metalográfica.

Figura 60 – Microestrutura em maior ampliação das condições MA. (Ataque Villela).
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4.3 Difração de Raios X
Na Figura 61 pode-se observar os difratogramas das condições MA, MA-E, MA-SE,

MC-S e MC-SE. Nota-se nos difratogramas a presença de picos de difração característicos
de martensita (CCC) para todas as condições estudadas. Além disso, pode-se observar
ainda na Figura 61 (a) a presença de picos de difração da austenita (CFC) para as condições
MA e MA-E. Com a ampliação do difratograma (Figura 61 (b)), pode-se observar melhor
os picos de difração da austenita (γ {111} e γ {200}) para condições MA e MA-E. As
frações volumétricas de austenita foram de 5,77 e 9,86%, respectivamente. Enquanto que
nas demais amostras não foram encontradas quantidades detectáveis de austenita.

Figura 61 – Difratograma das amostras de aço maraging MA, MA-E, MA-S, MA-SE,
MC-S e MC-SE em (a) menor e (b) maior ampliação.

Através da técnica de difração de raios X, não é possível avaliar se a austenita
quantificada trata-se da austenita retida (γR) ou austenita revertida (γr). No entanto, em
processos de produção por fusão em leito de pó, utiliza-se um feixe laser com aplicação de
energia concentrada que funde uma pequena área e dissipa calor rapidamente (95). Em
contrapartida, a austenita é formada em um processo difusional, que, portanto, necessita
de tempo para ocorrer (94). Dessa forma, há uma menor chance de ocorrer a formação de
austenita revertida durante o processo. A martensita, por outro lado, é formada através
de um processo adifusional (27). Assim, pode-se considerar que, para a condição MA, a
fração volumétrica de austenita corresponda majoritariamente à austenita retida.

Como mencionado, os contornos das estruturas celulares (Figura 56) apresentam
segregação dos elementos níquel, titânio e molibdênio. Assim, há uma variação de compo-
sição química entre o interior e o contorno das células o que, de acordo com Wei et al.(89)
leva a diferentes temperaturas de início da transformação martensítica. Um menor teor de
níquel, no interior das estruturas celulares, aumenta a temperatura de transformação da
martensita, o que faz com que a transformação martensítica ocorra primeiro no interior
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das células. Assim, Wei et al.(89) afirmam que há uma tensão compressiva no contornos
das estruturas celulares o que dificulta a transformação do material de austenita para
martensita. Com isso, as estruturas celulares seriam sítios preferenciais para formação de
austenita retida durante a solidificação. Este fato pode explicar a presença da austenita
retida na condição MA do presente trabalho.

Durante o envelhecimento dois dos principais fenômenos que ocorrem são a reversão
da martensita para a austenita e a formação de precipitados endurecedores (96). Assim,
podem ocorrer dois fenômenos com efeitos contrários nas propriedades mecânicas do
material, no primeiro caso deixando o material mais macio e o segundo endurecendo o aço.
No entanto, a cinética das reações de precipitação em aços maraging é tal que promove um
endurecimento significativo antes de se iniciar a reversão da austenita (97). Fazendo com
que esse tratamento térmico seja amplamente utilizado para se obter o endurecimento.
Por outro lado, para longos tempos ou maiores temperaturas de envelhecimento a reversão
da austenita pode ocorrer (96). Portanto, a presença dos picos de difração da austenita
observada na Figura 61 (b), para condição MA-E, pode ser uma contribuição da austenita
retida formada durante o processo de fabricação por manufatura aditiva somada à austenita
revertida formada durante o envelhecimento.

A maior fração volumétrica presente na condição MA-E do que o encontrado na
condição MA é consistente com o fato da fração volumétrica de austenita da condição MA-E
ser atribuída à contribuição da austenita retida somada à austenita revertida, enquanto que
a fração volumétrica da austenita da condição MA é atribuída majoritariamente austenita
retida. O mesmo comportamento pôde ser observado no trabalho de Shamsdini et al.(71)
em que utilizaram o aço maraging 300 na produção de peças por manufatura aditiva em
diferentes orientações de construção. No trabalho de Shamsdini et al.(71), as amostras
foram submetidas ao tratamento térmico de envelhecimento a uma temperatura de 490 °C
por 6 horas, obtendo-se duas condições sem tratamento térmico (produzidas na orientação
vertical e na horizontal) e duas condições envelhecidas (produzidas na orientação vertical
e horizontal), totalizando quatro condições estudadas. Através da difração de raios X,
os autores observaram que com a realização do tratamento térmico de envelhecimento a
fração de austenita aumentou de 4,5% para 12,9% na orientação horizontal e de 2,9% para
8,6% na direção vertical.

Como mencionado anteriormente, amostras produzidas por manufatura aditiva
apresentam estruturas celulares e colunares em que ocorrem segregação de elementos
químicos e são sítios que favorecem a formação de austenita revertida (69, 89, 88). Além
disso, foi observado por Mei et al.(69) a presença de austenita revertida nos contornos de
grão da austenita prévia e nas ripas de martensita para amostras de aço maraging 300
envelhecidas. Desta forma, é possível que a fração de austenita contida na condição MA-E
esteja localizada nas paredes das estruturas celulares, nos contornos de grão da austenita
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prévia e nas ripas de martensita.

Com a realização do tratamento térmico de solubilização da amostra produzida
por manufatura aditiva, ou seja, a condição MA-S, observou-se o desaparecimento dos
picos de difração da austenita (Figura 61 (a) e (b)). O mesmo fenômeno foi observado no
trabalho de Conde et al.(98) em que os autores viram a presença de picos característicos
da austenita (CFC) na amostra como produzida por manufatura aditiva (condição MA)
e ao realizarem o tratamento térmico de solubilização, com temperatura de 820 °C por
1 hora, o aparecimento desses picos não ocorre. Sendo assim, conclui-se que a condição
MA-S do presente trabalho apresenta uma matriz completamente martensítica, ou pelo
menos, não apresenta uma fração de austenita significativa, o que está de acordo com o
observado na literatura para esta faixa de temperatura e tempo de solubilização.

Ao contrário do que é esperado na condição MA-E, a formação de austenita revertida
nas paredes das células para a condição MA-SE não é prevista. Isso ocorre pois com a
realização do tratamento térmico de solubilização, como pôde ser visto na Figura 58, não
é mais observada a presença das estruturas celulares, regiões em que há segregação de
elementos químicos. Wei et al.(89) mostrou que após o tratamento térmico de solubilização
e envelhecimento a segregação de elementos químicos é reduzida ou eliminada. Com isso,
a força motriz para a reversão da austenita é eliminada ou muito reduzida. Isso pode
explicar porque a condição MA-SE não apresenta quantidades detectáveis de austenita,
apesar de ter sido submetida ao tratamento térmico de envelhecimento.

Como não é observada a presença de células, tanto para a condição MA-SE quanto
para a condição MC-SE, a formação de austenita revertida deve ocorrer com o mesmo
mecanismo para ambas as condições e com uma menor cinética do que quando comparada
à condição MA-E, já que o número de sítios para a nucleação desta fase são menores.
Isso pode explicar porque não foi possível detectar teores de austenita para condições
solubilizadas e envelhecidas (MA-SE e MC-SE).

Vale ressaltar que, apesar de não ter sido possível verificar a presença de picos
característicos, com o envelhecimento do aço maraging há a formação de precipitados.
A ausência desses picos é devido provavelmente ao seu pequeno tamanho e baixa fração
volumétrica (99). Por outro lado, a presença desses precipitados, aumenta significativamente
a dureza, limite de escoamento e limite de resistência a tração dos aços maraging.

4.4 Propriedades Mecânicas

4.4.1 Dureza Vickers
Pode-se observar na Figura 62 os valores de microdureza em HV obtidos para as

condições MA, MA-E, MA-S, MA-SE, MC-S e MC-SE. É possível notar um valor de
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dureza de 411 ± 4,7 HV para a condição MA e após o tratamento de envelhecimento há
um acréscimo de 38% na dureza obtendo-se um valor de 569 ± 5,7 HV para a condição
MA-E. O aumento da dureza após a realização do envelhecimento é observado em diversos
trabalhos que utilizam aço maraging como o caso dos trabalhos dos autores Bai et al.(49)
e Kim et al.(70).

Figura 62 – Valores microdureza das condições MA, MA-E, MA-S, MA-SE, MC-S e MC-
SE.

Após o tratamento térmico de solubilização da amostra MA há um decréscimo
de 18% da dureza obtendo-se o valor de 335 ± 4,1 HV. Este mesmo comportamento
foi observado no trabalho de Bai et al.(49) após o tratamento térmico de solubilização
de amostras de aço maraging produzidas por manufatura aditiva. Com a realização do
tratamento térmico de envelhecimento de uma amostra na condição MA-S, houve um
acréscimo de dureza de 72%, com relação a amostra MA-S e de 40% com relação à amostra
inicial MA, obtendo-se um valor de dureza de 575 ± 8,7 HV para a condição MA-SE. Ao
realizar a solubilização a 850 °C por 2 horas e envelhecimento a 450 °C por 6 horas, Kim et
al.(70) obtiveram um aumento de dureza de 68% com relação à amostra MA, enquanto que
obtiveram um aumento de dureza de 73% ao realizar o tratamento térmico de solubilização
a 900 °C por um tempo de 1 hora e envelhecimento a 480 °C por período de 6 horas.

Foi observado para as amostras produzidas de maneira convencional um comporta-
mento semelhante às amostras produzidas por MA, em que a realização do tratamento
térmico de envelhecimento a partir de uma amostra solubilizada levou ao aumento da
dureza do material de 324 ± 3,3 HV na amostra MC-S para 634 ± 12,5 HV na amostra
MC-SE. Quando comparadas as amostras produzidas de maneira convencional com as
amostras produzidas por manufatura aditiva, nota-se que a amostra MC-S apresenta
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uma dureza ligeiramente menor do que aquela observada para amostra MA-S na qual foi
realizado o mesmo tratamento térmico. Por outro lado, a amostra MC-SE apresentou uma
dureza significativamente maior do que a amostra MA-SE.

4.4.2 Ensaio de Tração
Na Figura 63 estão apresentadas as curvas tensão (MPa) x deformação (%) de

engenharia das condições MA, MA-E, MA-S, MA-SE, MC-S e MC-SE. Uma vez que as
curvas foram obtidas em ensaios realizados com a utilização de um vídeo extensômetro foi
possível o registro correto dos dados mesmo a pós o início da estricção. Por outro lado,
pode-se haver ondulações na curva tensão (MPa) x deformação (%) no início da queda
da tensão causadas por uma perda momentânea da posição dos pontos de referência pelo
vídeo extensômetro, como observado claramente ao final da curva da amostra MA.

Figura 63 – Curvas tensão (MPa) x deformação (%) das condições MA, MA-E, MA-S,
MA-SE, MC-S e MC-SE.

As propriedades mecânicas de limite de resistência à tração (LRT), limite de
escoamento (LE) e alongamento na fratura, determinadas através das curvas tensão (MPa)
x deformação (%), estão apresentadas na Figura 64 (a) e (b). Os valores de LE e LRT
obtidos para o ensaio da amostra MA foram de 1086 e 1203 MPa, respectivamente. Observa-
se que após a realização do envelhecimento direto há um aumento de 79% no LE e 66% no
LRT, atingindo valores de 1944 ± 26 MPa e 1996 ± 26 MPa de LE e LRT, respectivamente.
Ao realizarem o tratamento térmico de envelhecimento direto em uma amostra de aço
maraging 300, os autores Paul et al.(67) observaram um aumento no LE de 86% e de
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65% no LRT, partindo de valores de 1044 ± 46 MPa de LE e 1224 ± 4 MPa de LRT
para a amostra MA e atingindo valores de 1943 ± 42 e 2021 ± 8 de LE e LRT para a
amostra MA-E, respectivamente. Desta maneira, tanto o comportamento quanto os valores
encontrados estão de acordo com o que é observado na literatura.

Figura 64 – Valores de Limite de Resistência à Tração (LRT), Limite de escoamento (LE)
e alongamento das condições MA, MA-E, MA-S, MA-SE, MC-S e MC-SE.

Assim como observado para a dureza, após o tratamento térmico de solubilização,
a partir de uma amostra na condição MA, foi observado um decréscimo de 34% e 16%
do LE e LRT, respectivamente, encontrando valores de 719 MPa de LE e 1009 MPa de
LRT para a amostra MA-S. A redução do LRT após a realização do tratamento térmico
de solubilização também foi observado no trabalho de Tan et al.(5) em que os autores
puderam observar uma redução de 12% do LRT de uma amostra na condição MA-S
quando comparada com uma amostra na condição MA. De acordo com Bai et al.(49),
peças produzidas por manufatura aditiva, na condição MA, apresentam grãos refinados e
alta tensão residual, o que pode aumentar significativamente a resistência à movimentação
das discordâncias e evitar a expansão de trincas. Por outro lado, com o tratamento térmico
de solubilização, pode ocorrer o crescimento dos grãos, redução da tensão residual e
solubilização de elementos de liga proveniente da dissolução de precipitados. Por esse
motivo a resistência à tração e a dureza de amostras produzidas por manufatura aditiva
na condição MA são maiores do que na condição MA-S (49).

Com a realização do tratamento térmico de envelhecimento de uma amostra na
condição MA-S, foram obtidos, no presente trabalho, valores de LE e LRT para a condição
MA-SE de 1901 ± 26 e 2003 ± 18 MPa, respectivamente. Esses valores representam um
acréscimo no LE de 165% e 99% no LRT com relação à amostra MA-S e de 75% no LE e
de 67% no LRT quando comparada à condição MA. Os acréscimos percentuais de LRT
observados nos trabalhos de Tan et al.(5) e Paul et al.(67), com relação à condição MA,



Capítulo 4. Resultados e Discussão 98

foram de aproximadamente 67% e 63%, próximos dos valores encontrados no presente
trabalho. Os valores de LRT obtidos por Tan et al.(5) e Paul et al.(67) de foram de 1943
± 8 e 1996 ± 8 MPa, respectivamente. Desta forma, o valor de 2003 ± 18 MPa obtido no
presente trabalho está de acordo com o que é observado na literatura.

Outro ponto importante a ser ressaltado é que o LRT da condição produzida
convencionalmente solubilizada e envelhecida apresentou um LRT de 2011 ± 8, valor
semelhante, considerando o erro relativo, do encontrado para as condições MA-SE e MA-E,
2003 ± 18 MPa e 1996 ± 26 MPa, respectivamente. Por outro lado, na média, foi obtido
um valor maior de LRT para a condição MC-SE, seguida da condição MA-SE e com a
condição MA-E apresentando a menor média de LRT entre as amostra submetidas ao
tratamento térmico de envelhecimento.

Em contrapartida, em termos de limite de escoamento, a condição MA-E apresentou
o maior valor médio entre as amostras submetidas ao tratamento térmico de envelhecimento
com valor de 1944 ± 26 MPa, enquanto que as condições MA-SE e MC-SE apresentaram
valores de 1901 ± 26 MPa e 1909 ± 42 MPa, respectivamente. Por outro lado, considerando
o erro relativo, todas as três condições envelhecidas apresentam valores de LE semelhantes.
É importante destacar que dentre todas as condições estudadas, todas as condições
envelhecidas, MA-E, MA-SE e MC-SE foram as que apresentaram os maiores valores de
dureza, LE e LRT.

De acordo com Tan et al.(58) os dois mecanismos de endurecimento que podem
contribuir com o acréscimo dessas propriedades, após o envelhecimento, são o endurecimento
por precipitação e o encruamento. Como mencionado, apesar de não terem sido observados
precipitados nos difratogramas da Figura 61, durante o envelhecimento há a formação de
precipitados intermetálicos, como Ni3(Ti,Al,Mo), dispersos de maneira uniforme na matriz,
os quais podem ser observados por microscopia eletrônica de transmissão, esta técnica foi
realizada por Huang et al.(80) em seu artigo e identificaram a presença de precipitados.
A presença desses intermetálicos dificulta a movimentação de discordâncias aumentando
a resistência mecânica do material. Além disso, de acordo ainda com Tan et al.(58)
esses precipitados são semi-coerentes com a matriz, o que causa distorções e aumento da
quantidade de discordâncias, o grande aumento da quantidade de discordâncias atrapalha a
movimentação das mesmas, contribuindo também para o aumento da resistência mecânica.

No que diz respeito ao alongamento, pode-se notar que as condições MA e MA-S
apresentaram os maiores valores, entre as amostras produzidas por manufatura aditiva, de
8,59% e 6,01%, respectivamente. Por outro lado, ao realizar o envelhecimento pode-se notar
um decréscimo do alongamento de 81% e 79%, nas condições MA-E e MA-SE, quando
comparados com a condição MA, apresentando valores de 1,65 ± 0,03% para a condição
MA-E e 1,83 ± 0,27% para a condição MA-SE.

O mesmo comportamento de decréscimo no alongamento após o envelhecimento foi
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observado nas condições produzidas convencionalmente, porém com menor porcentagem,
de 56%, partindo de um valor de 7,28 ± 1,24% na condição MC-S para 3,18 ± 1% na
condição MC-SE. Desta forma, o alongamento encontrado para a condição MC-SE foi
maior do que para as outras condições envelhecidas (MA-E e MA-SE). A redução da
ductilidade após o envelhecimento de todas as amostras já era esperada, uma vez que com
o aumento da dificuldade da movimentação das discordância, mencionada anteriormente,
há uma redução de capacidade de deformação (27, 58).

Os autores Mei et al.(69) em seu trabalho, avaliaram a ductilidade de três amos-
tras de aço maraging envelhecidas diretamente nas temperaturas de 440, 490 e 540 °C,
denominadas pelos autores de DAT440, DAT490 e DAT540, as quais, por consequência do
tratamento térmico, apresentavam diferentes valores de fração de austenita. Os autores
encontraram valores de alongamento para a condição DAT440 de 4,64 ± 0,07%, de 4,55
± 0,10% para DAT490 e de 7,79 ± 0,18% para DAT 540. Notou-se, portanto, que o
alongamento decresce com o aumento da temperatura de envelhecimento de 440 °C para
490 °C. Pode-se compreender essa redução do alongamento como uma consequência direta
do aumento do LRT de 1799 ± 18 MPa na amostra DAT440 para 1906 ± 15 MPa na
amostra DAT490. O mesmo comportamento pode ser observado no presente trabalho, onde
o acréscimo significativo de LRT e LE das condições MA-E, MA-SE e MC-SE ocorreu em
detrimento do alongamento dessas amostras.

Mei et al.(69) observaram ainda que o alongamento da condição DAT540 sofreu
um aumento com o aumento da temperatura, apresentando um comportamento contrário
do que foi observado para a condição DAT490. Além disso, pode-se notar que apesar de
apresentar valor mais alto de alongamento, a condição DAT540 apresentava um valor
de LRT muito próximo da condição DAT440, de 1794 ± 13 MPa. Com isso, os autores
atribuíram esse comportamento à influência da fração de austenita presente nas amostras.
Foi observado que com o aumento da temperatura de envelhecimento há o aumento da
fração de austenita, alcançando valores de 3,3%, 4,5% e 8,7% para as amostras DAT440,
DAT490 e DAT540, respectivamente. Portanto, o maior valor de alongamento apresentado
pela condição DAT540 foi atribuído pelos autores à reversão da austenita.

No presente trabalho, no entanto, apesar da condição MA-E apresentar apro-
ximadamente 9,86% de austenita e a condição MA-SE não apresentar uma fração de
austenita detectável, por difração de raios X, o alongamento dessas duas condições foram
muito próximos. Desta forma, a reversão da austenita observada na condição MA-E não
apresentou influência significativa em seu alongamento. É possível observar ainda que
apesar da condição MC-SE também não apresentar fração de austenita detectável e, além
disso, apresentar LRT e LE muito próximos da MA-SE, a condição MC-SE apresenta
uma ductilidade superior à observada na condição MA-SE. Um fator que pode explicar
a diferença de alongamento dessas amostras é a presença de porosidade encontrada nas
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amostras produzidas por manufatura aditiva que podem ter afetado negativamente na
ductilidade do material.

O efeito da diferença de valores de alongamento entre as amostras pode ser percebido
pela comparação do aspecto da fratura dos corpos de prova de tração. Estão apresentados
os aspectos de fratura das amostras MA, MA-E, MA-S, MA-SE, MC-S e MC-SE na
Figura 65 (a), (b), (c), (d), (e) e (f), respectivamente. Pode-se notar que as condições MA,
MA-S, MC-S e MC-SE apresentam dimples que podem ser atribuídos à um mecanismo de
fratura dúctil.

Figura 65 – Aspecto da região de fratura do corpo de prova de tração das condições (a)
MA, (b) MA-E, (c) MA-S, (d) MA-SE, (e) MC-S e (f) MC-SE.

As condições MA-E e MA-SE apresentam planos de clivagem (seta vermelha) e
regiões com ausência de dimples (retângulo amarela) características de uma fratura frágil.
Por outro lado, nota-se a presença de dimples com menor diâmetro e menor profundidade
que podem ser melhor observados na Figura 66, na qual é apresentado o aspecto da região
de fratura em maior ampliação dos corpos de prova de tração de todas as condições. Apesar
da presença de dimples indicar um modo de fratura dúctil, dimples pequenos e com pouca
profundidade podem indicar menor capacidade de deformação do material (58). Dessa
maneira, as condições MA-E e MA-SE apresentam tanto características de fratura frágil
quanto dúctil.
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Figura 66 – Aspecto da região de fratura com maior ampliação do corpo de prova de
tração das condições (a) MA, (b) MA-E, (c) MA-S, (d) MA-SE, (e) MC-S e
(f) MC-SE.

Pode-se notar ainda, na Figura 66 (b) a presença de uma partícula com formato
triangular de aproximadamente 1,2 µm, possivelmente uma inclusão, indicada por uma
seta amarela. É possível que esse tipo de partícula tenha gerado as impressões em formato
triangular observadas nas Figura 60. Com o objetivo de caracterizar esta partícula, foi
realizada o mapeamento por EDS desta região apresentado na Figura 67. Nota-se um
sinal mais intenso do elemento titânio. Para os elementos ferro e cobalto nota-se uma
ausência de sinal, indicando que essa partícula pode não conter esses elementos. Além
disso, pode ainda conter teores de níquel e molibdênio, observado pela Figura 67 (c) e (d),
respectivamente. Assim, é possível que esta partícula seja composta principalmente de
titânio, com teores de níquel e molibdênio.
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Figura 67 – Mapeamento de EDS realizado sobre área que contém partícula com formato
triangular.
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4.5 Teste Balístico
Na Figura 68 estão apresentados os gráficos de perfil de velocidade pela distância

percorrida pelo projétil durante o ensaio balístico dos alvos contendo as amostras (a)
MA-E, (b) MA-SE e (c) MC-SE. Além disso, na Figura 68 (d) está apresentado o perfil de
velocidade do projétil durante o ensaio realizado no alvo sem amostra de aço maraging,
somente contendo a chapa de alumínio. Cada alvo estava localizado à uma distância de
15 m do ponto de disparo, o que explica a queda acentuada de velocidade registrada
nesta distância. É evidente uma menor queda da velocidade do projétil ao acertar um
alvo contento somente alumínio, o que é justificado pela menor dureza deste material,
não sendo tão eficiente em reduzir a velocidade do projétil. Por outro lado, a diferença
de queda na velocidade entre as amostras MA-E, MA-SE e MC-SE não é tão evidente
através das curvas, o que dificulta comparação do comportamento balístico entre elas.

Figura 68 – Perfil de velocidade pela distância percorrida do projétil.

Com o objetivo de se comparar o comportamento balístico das amostras, na
Figura 69 estão apresentados os valores de energia cinética absorvida para cada uma
das amostras. Uma maior energia cinética absorvida, indica que a amostra apresenta um
comportamento balístico que o torna mais eficiente em retardar o movimento do projétil.
Assim, através da Figura 69 é possível notar que as condições MA-E e MC-SE apresentam
valores médios de energia absorvida muito próximos de 2169 ± 306 J e 2105 ± 186 J,
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enquanto a condição MA-SE apresentou uma energia absorvida menor (1807 ± 89 J).

Figura 69 – Energia cinética absorvida pelos alvos após o teste balístico.

Na Figura 70 são apresentados gráficos que relacionam a energia cinética absorvida
das condições envelhecidas com a (a) microdureza e (b) limite de resistência à tração.
Nota-se que a condição MA-SE apresenta maiores valores de dureza e LRT que a condição
MA-E, no entanto, a energia cinética absorvida foi maior para a condição MA-E. Por outro
lado, observa-se que a condição MC-SE apresenta maiores valores tanto de dureza e LRT
quanto de energia cinética absorvida do que a condição MA-SE. Assim, ao comparar-se
as condições MA-SE e MC-SE, nota-se que o valor de energia absorvida foi diretamente
proporcional ao valores de dureza e LRT. Já ao comparar a condição MA-E com as condições
MA-SE e MC-SE, um comportamento contrário foi observado, não sendo possível, em
um primeiro momento, relacionar diretamente as propriedades mecânicas com a energia
cinética absorvida, o que indica que outro fator, além das propriedades mecânicas, pode
ter exercido influência sobre a energia cinética absorvida.

Como mencionado anteriormente, a condição MA-E apresenta 9,86% de austenita,
enquanto que as condições MA-SE e MC-SE não apresentaram teores detectáveis dessa
fase. Assim, o comportamento contrário observado para a condição MA-E, em que apesar
de apresentar os menores valores de microdureza e LRT, apresentou o maior valor médio de
energia absorvida, pode indicar que a presença da fase austenítica contribuiu de maneira
significativa na absorção de energia da condição MA-E. Já as condições MA-SE e MC-
SE, apresentaram uma matriz completamente martensítica, desta forma, não há a uma
contribuição da fase austenítica na energia absorvida. Assim, pode-se dizer que a energia
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cinética absorvida foi diretamente proporcional à dureza e ao limite de resistência à tração.

Figura 70 – Comparação de microdureza, LRT e energia absorvida das condições MA-E,
MA-SE e MC-SE.

Em termos de energia cinética absorvida, a condição MA-E apresentou um com-
portamento balístico muito próximo da condição MC-SE. No entanto, considerando o
valor médio de energia cinética absorvida, a condição MA-E atingiu o maior entre todas
as condições envelhecidas. É importante destacar que foi obtido este resultado para a
condição MA-E com a realização de um único tratamento térmico, o de envelhecimento a
480 °C por um tempo de 6 horas. Enquanto que nas condições MA-SE e MC-SE foram
realizados dois tratamentos térmicos, o de solubilização à 815 °C por um tempo de 1 hora
e o de envelhecimento a 480 °C por um tempo de 6 horas. Este é um resultado interessante
do ponto de vista econômico, já que a realização de um tratamento térmico a mais, implica
em aumento de custo para o desenvolvimento das chapas, sobretudo quando produzidas
em larga escala.

Além disso, vale destacar que as condições produzidas por manufatura aditiva do
presente trabalho, atingiram valores de densidade relativa de 98,6%. Como mencionado
anteriormente, foi observado nos artigos de Król et al.(66) e Casalino et al.(6) que a dureza
e LRT podem ter uma relação proporcional com a densidade relativa. Por outro lado, a
condição MA-E apresentou comportamento balístico muito próximo à condição MC-SE,
mesmo com uma densidade menor. Vale ressaltar que, este resultado foi atingido mesmo
sem um estudo de otimização de parâmetros de produção de chapas por manufatura aditiva.
Assim, com um estudo de otimização de parâmetro de produção por manufatura aditiva,
pode ser possível alcançar valores ainda maiores de densidade relativa, alcançando assim,
valores ainda melhores de energia cinética absorvida. De forma semelhante, a condição
MA-SE também poderia apresentar melhores resultados de densidade relativa, podendo
alcançar, desta maneira, um melhor comportamento balístico.
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Como o alvo foi composto por amostras de aço com chapas de alumínio posicionadas
na parte posterior das amostras, uma forma alternativa de se avaliar o comportamento
balístico das amostras de aço maraging, é avaliando a perfuração causada nas chapas de
alumínio pelo impacto do projétil. Assim, na Figura 71 está apresentado o aspecto da
perfuração da chapa de alumínio após o teste balístico dos alvos com (a) amostra na
condição MA-E, (b) amostra na condição MA-SE, (c) amostra na condição MC-SE e (d)
somente placa de alumínio.

Figura 71 – Aspecto da perfuração da chapa de alumínio após o teste balístico dos alvos
com (a) amostra na condição MA-E, (b) amostra na condição MA-SE, (c)
amostra na condição MC-SE e (d) somente placa de alumínio.

É evidente que a chapa de alumínio do alvo sem amostra de aço maraging (Figura 71
(d)) apresentou uma perfuração com diâmetro muito menor do que os alvos que continham
amostras de aço maraging. Isso pode explicar a menor queda de velocidade do projétil
observado anteriormente, já que uma menor deformação da chapa de alumínio indica que
menos energia cinética foi perdida no impacto com o alvo. Uma comparação das áreas
de perfuração dos alvos que continham amostras pode ser melhor realizada através da
medição da área de perfuração das chapas de alumínio.

Na Figura 72 está apresentada a área da perfuração das chapas de alumínio medida
para os alvos contendo as amostras MA-E, MA-SE, MC-SE e contendo somente a placa
de alumínio. Pode-se notar que a placa de alumínio do alvo com a condição MC-SE
apresentou área de perfuração muito superior às condições MA-E e MA-SE. Esse resultado
indica que a área da perfuração pode não ter relação direta com a energia absorvida
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durante o teste, já que os alvos com as condições MA-E e MC-SE apresentaram valores
médios muito próximos. Ao se fraturarem, as amostras de aço maraging geram um impacto
sobre as chapas de alumínio que as deformam. Dependendo da forma com que a amostra,
posicionada à frente das chapas de alumínio, é fraturada, pode-se ter formas de impacto
diferentes no alumínio. Assim, esta diferença de área de perfuração observada para as
condições MA-SE e MC-SE pode indicar que o mecanismo de fratura das amostras MA-E
e MC-SE foram diferentes.

Figura 72 – Área da perfuração medida na chapa de alumínio após o teste balístico.

Com o objetivo de se avaliar o mecanismo de fratura das amostras de aço maraging,
as figuras 73, 74 e 75 apresentam os aspectos da região de fratura, após o teste balístico, das
condições MA-E, MA-SE e MC-SE, respectivamente. Pode-se notar na figura 73 (a) duas
regiões com morfologias distintas que podem ser melhor observadas em maiores aumentos
mostradas nas figuras 73 (b) e (c). Pode-se notar na figura 73 (b) uma região com ausência
de dimples que ocorreu possivelmente em razão de um mecanismo de fratura frágil. Por
outro lado, é possível observar a presença de dimples, nas região mostradas nas figuras
73 (c) e (d). Desta forma, a condição MA-E apresentou tanto regiões de fratura frágil
quanto regiões de fratura dúctil. Indicando assim, um mecanismo de fratura dúctil-frágil
integrado.
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Figura 73 – Aspecto da região de fratura da amostra MA-E submetida ao teste balístico.

De maneira similar, a condição MA-SE apresenta duas regiões com aspectos
distintos. O aspecto da fratura do corpo de prova da condição MA-SE, submetido ao teste
balístico, está apresentado na Figura 74 (a). Nota-se uma região com ausência de dimples
que, como mencionado anteriormente, ocorre possivelmente devido a um mecanismo de
fratura frágil. Além disso, pelas Figura 74 (c) e (d) observa-se uma região com presença de
dimples. Como a fratura da amostra MA-SE apresenta regiões de fratura frágil e regiões de
fratura dúctil, há um indicativo de que o mecanismo de fratura é dúctil-frágil integrado. No
trabalho de Huang et al.(80) foram observadas regiões com planos de clivagem e dimples
na região de fratura de um corpo de prova de aço maraging produzido por manufatura
aditiva solubilizada e envelhecido, com isso, o autor atribuiu à essa amostra uma fratura
com comportamento dúctil-frágil integrado.
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Figura 74 – Aspecto da região de fratura da amostra MA-SE submetida ao teste balístico.

Na Figura 75 (a) pode-se observar a fratura do corpo de prova do teste balístico
da condição MC-SE. Assim como nas condições anteriores, duas regiões com aspectos
distintos foram observadas, onde na Figura 75 (b) nota-se uma região com ausência de
dimples. No entanto, esta região aparenta ser uma parte do material que foi parcialmente
fundida e depositada sobre a região de fratura, e assim, não aparenta se tratar de um
mecanismo de fratura frágil. Por outro lado, na Figura 75 (c) observa-se a presença de
dimples na fratura da condição MC-SE. Indicando assim, que o mecanismo de fratura da
condição MC-SE é dúctil. Vale ressaltar que, assim como foi observado para os corpos de
prova de tração das condições MA-E e MA-SE, os dimples encontrados nos corpos de prova
do teste balístico das condições MA-E e MA-SE apresentam diâmetro e profundidade
reduzidos. Como discutido anteriormente, esse tipo de dimple pode indicar uma menor
capacidade de deformação do material. Desta maneira, como a condição MC-SE, apresenta
dimples com maior diâmetro e mais profundos que as condições MA-E e MA-SE, tem-se



Capítulo 4. Resultados e Discussão 110

uma maior capacidade de deformação para a condição MC-SE.

Figura 75 – Aspecto da região de fratura da amostra MC-SE submetida ao teste balístico.

Assim, as condições MA-E e MC-SE apresentam mecanismos de fratura distintos,
que podem ter influenciado na área da perfuração da chapa de alumínio. Com uma fratura
dúctil, há uma maior deformação da amostra MC-SE que, por consequência, pode ter
gerado uma maior deformação das chapas de alumínio, resultando em uma maior área de
perfuração. No entanto, comparando-se as figuras 72 e 69, nota-se que apesar da condição
MA-E apresentar uma menor área de perfuração do que a condição MC-SE, a energia
absorvida média das duas condições foram muito próximas. Desta maneira, entende-se que
apesar do mecanismo de fratura ser diferente para as duas condições, o comportamento
balístico, em termos de energia cinética absorvida, foi muito similar. Além disso, devido
à menor energia cinética absorvida, a condição MA-SE apresentou um comportamento
balístico inferior às outras duas condições.

Com isso, pode-se concluir que as chapas de aço maraging produzidas por manufa-
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tura aditiva submetidas ao envelhecimento direto, apesar de apresentarem um mecanismo
de fratura dúctil-frágil, obtiveram um excelente comportamento balístico em termos de
energia cinética absorvida, similar ao obtido pela condição produzida convencionalmente
solubilizada e envelhecida. E, além disso, com a realização da otimização dos parâmetros
de produção de peças por manufatura aditiva pode ser possível atingir resultados ainda
melhores.
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5 CONCLUSÃO

A partir dos resultados obtidos pode-se concluir que:

• A produção de peças de aço maraging 300 por manufatura aditiva foi possível
utilizando-se o pó do aço produzido nacionalmente por atomização a água.

• Apesar da atomização a água produzir normalmente partículas de pó com morfologia
totalmente irregular e com superfície rugosa, através na caracterização do pó do aço
maraging produzido observou-se a presença de partículas de pó com morfologia tanto
esférica como irregular e com superfícies suaves, considerando-se desta maneira, o
resultado satisfatório.

• A presença da fase austenítica na condição produzida por manufatura aditiva sem
tratamento térmico, observada através de difração de raios X, foi atribuída à pre-
sença de estruturas celulares e colunares identificadas por microscopia eletrônica de
varredura. Os contornos dessas estruturas têm a transformação da austenita para
martensita dificultada promovendo a retenção dessa fase durante o resfriamento.

• Já para a condição produzida por manufatura aditiva envelhecida diretamente, a
presença da fase austenítica foi atribuída à presença da austenita retida e austenita
revertida, sendo a austenita retida formada durante o processo de fabricação por
manufatura aditiva e a austenita revertida formada durante o envelhecimento, em
razão de uma possível segregação de elementos estabilizadores da austenita nos
contornos das estruturas celulares e colunares.

• Com a realização do tratamento térmico de solubilização, as amostras apresentam
microestrutura completamente martensítica, que pode ser justificada pela desinte-
gração total das estruturas celulares e colunares, reduzindo os sítios favoráveis à
nucleação da fase austenítica.

• Os maiores valores dureza, limite de escoamento e limite de resistência à tração foram
encontradas para as amostras envelhecidas diretamente e solubilizadas e envelhecidas.
Por outro lado, para estas mesmas condições, foram encontrados os menores valores
de alongamento.

• Para as condições solubilizadas e envelhecidas produzidas por manufatura aditiva e
convencionalmente foi observado que as propriedades mecânicas foram diretamente
proporcionais à energia cinética absorvida. No entanto, para a condição produzida
por manufatura aditiva envelhecida diretamente, um comportamento contrário foi
observado, o que indica que outro fator, além das propriedades mecânicas, pode ter
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exercido influência sobre a energia cinética absorvida, como por exemplo a presença
da fase austenítica nesta condição.

• Por fim, a amostra produzida por manufatura aditiva apesar de apresentar densidade
relativa de 98,26%, ao ser submetida ao tratamento térmico de envelhecimento
direto, apresenta excelentes valores de propriedades mecânicas e energia absorvida,
comparáveis à condição produzida convencionalmente. Isto representa uma vantagem,
uma vez que, a manufatura aditiva possibilita construção de geometrias complexas e
com possibilidade da presença de austenita que a absorção de energia.
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6 SUGESTÕES DE TRABALHOS FUTUROS

• Realizar tratamentos térmicos nas amostras produzidas por manufatura aditiva e
convencionalmente com alta formação de austenita revertida.

• Realizar o ensaio de Barra Hopkinson nas condições estudadas no presente trabalho
e condições com alta formação de austenita revertida.

• Realizar análise estatística dos resultados.

• Testar outros materiais produzidos por manufatura aditiva e convencionalmente.

• Realizar produção de outras geometrias para manufatura aditiva e convencionalmente.

• Realizar análise de microscopia eletrônica de transmissão para avaliação dos precipi-
tados presentes no material.
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