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Austémpera de ligas ferrosas

Estudo comparatnvo de ferros fundidos nodulares vazados
em areia e em coquilha e sua austémpera

Por

Maria del Carmen Puga Lobo Jacinto

Resumo

O estudo comparativo de ferros fundidos austemperados e ndo tratados, vazados em areia e
em coquilha, mostrou que a afinagdo da estrutura de solidificagdio resultante dos
arrefecimentos rapidos em coquilha ndo conduziu a uma melhoria das caracteristicas

mecAnicas (tensdo de rotura 4 trac¢do e extensdo apés rotura).

O estudo das microsegregagBes e das estruturas metalogréficas permitiu demonstrar que essas
relativamente baixas caracteristicas mecanicas resultam da presenca frequente de
alinhamentos de nédulos de grafite, muito préximos, na matriz dos nodulares vazados em
coquilha, associados a um processo de solidificagio colunar provocado pelas altas

velocidades de arrefecimento verificadas no vazamento em coquilha.



Prefacio

Os objectivos inicialmente propostos para esta tese de doutoramento eram 0s seguintes:

- estudara auStémpera directa de ferros fundidos vazados em coquilha;

- estabelecer correlagdes de caracter fenomenolégico entre a microestrutura (grafite e
matriz metalica) e as propriedades mecanicas, tendo em conta que, apesar da estrutura
resultante do arrefecimento répido em coquilha ser muito mais fina do que a que se obtém
no nodular vazado em areia, haver ensaios que indiciavam que tal afinagfio da estrutura
ndo conduzia a melhores caracteristicas mecénicas, pelo menos nalguns casos;

- estudar as microsegregagdes presentes na matriz dos ferros fundidos a fim de se verificar
se estas poderiam justificar as relativamente fracas caracteristicas mecénicas obtidas apds
austémpera de ferros fundidos vazados em coquilha;

- estudar a aplicabilidade de diferentes técnicas de andlise de fases, com vista & sua
identificagdio e a determinagiio de eventuais correlagdes entre caracteristicas mecénicas e
fases presentes;

- fazer o estudo comparado da austémpera de agos com alto teor em silicio e ferros
nodulares;

- realizar ensaios em servigo de pegas austemperadas.

Foi extremamente dificil ¢ morosa a afinagiio do processo produtivo tendo em vista a
obtengfio de pecas vazadas em coquilha isentas de inclusdes. A necessidade de fazer uma
inoculagiio muito poderosa e tardia — inicialmente com particulas finas sopradas para o jacto
de vazamento entre a colher e a moldagfio — fazia aparecer, com enorme frequéncia, inclusdes
de inoculante nas pegas vazadas em moldagGes permanentes. Por isso, grande parte do
trabalho consistiu em melhorar a técnica de inoculago, a fim de eliminar, simultaneamente,
carbonetos de solidificagfio e inclusdes de inoculante. S6 depois de dominar essa tecnologia
pode a autora obter resultados sistematicos, reprodutiveis, das caracteristicas mecénicas
ensaiadas, satisfazendo os requisitos minimos especificados nas normas de ferro nodular.
Uma vez isso conseguido, e porque persistissem caracteristicas mecanicas baixas,
relativamente ao que se poderia esperar em estruturas tdo finas como as que se obtinham por
vazamento em coquilha, a autora estudou as microestruturas € as microsegregagdes em ferro
nodular vazado em coquilha e em areia, respectivamente, ¢ chegou a duas importantes

conclusdes:



1) — As elevadas velocidades de arrefecimento resultarites do vazamento em coquilhas
metalicas (de ferro fundidb, no caso presente), a0 Mesmo tempo que originam uma estrutura
mais fina, benéfica para o comportamento mecénico, provocam a formagdo de estruturas
dendriticas coluhares. Esta estrutura colunar, com dendrites orientadas predominantemente no
sentido do gradiente térmico fazem aparecer cadeias relativamente longas de nédulos
alinhados, muito préximos, que sdo responsdveis pelo abaixamento das caracteristicas de
tensio de rotura a tracgfio e extensdo apos rotura. Esta conclusdo, claramente justificada com
o trabalho da tese, s6 foi possivel mediante a adaptago e desenvolvimento de técnicas de
ataque metalografico ja conhecidas mas incompletamente descritas na literatura e que, por
isso, a doutoranda teve que afinar.

2%) - O estudo das microsegregagdes mostrou que estas sd0 menos significativas quando o
arrefecimento € mais rapido, ndo podendo, por isso, ser elas as responsdveis pelas
relativamente baixas caracteristicas mecanicas ensaiadas nos ferros fundidos nodulares

vazados em coquilha, quando comparadas com as obtidas nos nodulares vazados em areia.

Concluiu a autora que, devido a presenca na matriz de cadeias de nédulos de grafite, muito
proximos, provocadas pela solidificagiio colunar promovida pelo rapido arrefecimento dos
ferros fundidos nodulares quando vazados em coquilhas metdlicas, s6 ocasional e
tangencionalmente se ultrapassam os valores minimos da tenso de rotura a tracgo e extensdo
apds rotura previstos pela maior parte das normas ou recomendagdes existentes para ferros

fundidos nodulares austemperados.

Assim, esta tecnologia terd um interesse limitado a aplicagSes, sobretudo na produgéo de
pecas sujeitas a desgaste ou outras aplicagdes em que os méximos conjugados de tenséo de
rotura 4 tracgdo e extensdio apds rotura sejam dispensaveis, a menos que, como pensava o
supervisor da tese (o autor da patente relativa a produgdo de ADIs por austempera directa) as
coquithas sejam cerdmicas ou revestidas, de modo a diminuir a velocidade de arrefecimento

durante a solidificag#o.

O tempo gasto na afinagio da técnica de inoculagdo e na selecgio de inoculantes antes néo
utilizados no vazamento em coquilha, impediu que a autora avangasse com trabalhos
sistematicos no estudo de agos austemperados. As dificuldades de produgdo destes ultimos, no

entanto, foi evidenciada quando a autora quis obter tarugos ¢30 e ¢46, em agos, por
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vazamento em coquilha e, ao fim de varias tentativas, todos’as pecas ficaram com importantes

cavidades devido ao rechupe.

O ensaio em servico de pecas em ferro nodular directamente austemperado a partir dos
vazamentos em coquilha tentou-se, mas o nimero de pegas ensaiadas foi muito reduzido ¢ as

condigdes pouco reprodutivas para se poder tirar conclusdes definitivas.

Em resumo, esta tese permitiu explicar as razdes pelas quais 0 vazamento em coquilha conduz
a caracteristicas mecinicas inferiores ao previsto, depois de ter possibilitado melhorar a
eficiéncia das técnicas de inoculagfio e vazamento em coquilha e depois de afinado o ataque

metalografico especifico para a revelagfio das estruturas primarias de solidificagdo.
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Lista de simbolos e abreviaturas

Na redacgdo desta dissertagdo, sempre que possivel, foram definidos os simbolos e as
abreviaturas empregues. Contudo, para facilitar uma consulta a posteriori apresenta-se, de

seguida, a maior parte dos simbolos e abreviaturas utilizadas ¢ o seu significado.

SIMBOLOS

%Cmax Solubilidade méaxima de C no diagrama Fe-C

%C* max Solubilidade méaxima de C no diagrama Fe-C-X

%X Acréscimo da concentragdo do elemento X na liga Fe-C-X

A%C* Variagfio da solubilidade do C no diagrama Fe-C-X

AC Gradiente de carbono entre a austenite transformada ¢ a austenite méde
AG Variagdo da energia livre do sistema

AH Variagio da entalpia do sistema

AS Variag#o da entropia do sistema

AT Sobrearrefecimento do metal liquido

ATy Sobrearrefecimento cinético

ATy Sobrearrefecimento constitucional

A Extenséo apds rotura

ay Pardmetro de malha da austenite

aa Actividade do elemento em solugdo

Acy Temperatura de inicio da reacgfio de austenitizagio no aquecimento
Acs Temperatura final da reacgfio de austenitizagdo no aquecimento
Ary Temperatura de inicio da transformagdo austenitica no arrefecimento
Ar; Temperatura final da transformag3o austenitica no arrefecimento
Bi Dominio bainitico inferior

Bs Dominio bainitico superior

c Factor de frequéncia na equaggo de Arrhenius

Cy Teor de carbono na austenite da ausferrite

c* Teor de C na interface da austenite com o metal liquido

Ceq Carbono equivalente

Ccon Teor de C na interface da austenite com a grafite
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Concentra¢do na fase liquida
Composiqﬁb da liga original
Teor de carbono na austenite mae
Cbncentragﬁo na fase solida
Coeficiente de difusdo
Diametro critico de austempera
Distéancia interplanar

Tamanho de grdo

Dimensio médio das particulas de ferrite na ausferrite
Dimensio médio das particulas de austenite na ausferrite
Factor de estrutura

Fracgéo transformada de uma reacgio

Aceleragdio normal da gravidade

Energia livre do sistema

Gradiente de temperatura no metal liquido, & frente da interface
Energia livre do elemento puro

Dureza Brinell

Dureza Vickers

Intensidade integrada dos picos da austenite

Intensidade integrada dos picos da ferrite

Constante de velocidade na equagdo de Johnson-Mehl-Avrami
Resisténcia ao choque

Coeficiente de distribui¢dio em equilibrio

Liquido

Factor de polarizagdo de Lorentz

Inclinagdo da linha de liquidus

Factor de solubilidade dos ¢lementos de liga

Temperatura de inicio da transformag@o martensitica
Expoente de reacgdo na equagio de Johnson-Mehl-Avrami
Numero de Avogadro

Pressdo atmosférica

Energia de activagdo da transformagdo na equagfio de Arrhenius

Constante dos gases perfeitos
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Raio critico do nucleo

R Velocidade de avango na interface solido-liquido
R, Factor de intensidade relativa teérica dos picos da austenite
Ry Féctor de intensidade relativa tedrica dos picos da ferrite
Ro2 Tensdo limite convencional de proporcionalidade a 0,2%
Rm Tensdo de rotura a tracgfo
T Temperatura
T, Temperatura de austenitizagdo
ty Tempo de austenitizagio
Ta Temperatura de transformagdo isotérmica no dominio bainitico
ta Tempo de transformago isotérmica no dominio bainitico
T Temperatura de liquidus
Volume atémico da célula unitaria
V Constante de velocidade na equago de Arrhenius
X Disténcia da interface
Xy Fracgdo ponderal de austenite na ausferrite
Xa Fracgdo ponderal de ferrite na ausferrite
Xa Frac¢do molar do elemento em solugio
Xuy Percentagem de austenite nfo transformada na ausferrite
Z Numero de ligagdes por dtomo
SIMBOLOS GREGOS
a Entropia de fusdo
o Ferrite
A Comprimento de onda da radiagéo
Y Austenite
> Diferencial entre as energias de ligagdo
KA Potencial quimico do elemento em solugdo
O Angulo de difracgdio dos raios-X
YHC Austenite transformada enriquecida em carbono, estavel a temperatura

ambiente
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Yo Austenite mée no final do estagio a temperatura de austenitizago
ABREVIATURAS

ADI Ferro nodular austemperado

ADIAC ADI obtido do FNA sujeito a austempera convencional

ADICC30  ADI obtido do FNC30 sujeito a austempera convencional
ADICC46  ADI obtido do FNC46 sujeito a austempera convencional
ADICD30  ADI obtido do FNC30 sujeito a austempera directa
ADICD46  ADI obtido do FNC46 sujeito a austempera directa

AFS Associagdo dos fundidores americanos

ASM Associagdio de informag#o de materiais

ASME Associagio americana dos engenheiros mecénicos

ASTM Associagfio americana para ensaios € materiais

BCIRA Associagdio inglesa para a investigagdo dos ferros fundidos

CAEF Comité das associagBes europeias de fundig¢do

CRIF Centro de investigagio da industria de fundigdo belga

CTIF Centro técnico da industria de fundigfio francesa

DIS Sociedade dos ferros dicteis

FNA Nodular vazado em moldagio de areia, sob a forma de blocos Y de 25mm de

espessura, em bruto de vazamento

FNC Nodular vazado em coquilha, em bruto de vazamento

FNC30 Nodular dos tarugos $30 vazados em coquilha, bruto de vazamento
FNC46 Nodular dos tarugos $46 vazados em coquilha, bruto de vazamento
GC Grafite compacta

GL Grafite lamelar

GN Grafite nodular ou esferoidal

Gr Grafite -

PROCAST  Programa CALCOM de simulagdo do processo de solidificag&o.
SEM Microscopio electrénico de varrimento

TEM Microscépio electronico de transmissdo

TTT Diagrama de Temperatura-Tempo-Transformaggo
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I-Introdugio

I-1. Ferros fundidos nodulares

1-1.1. Generalidades

O papel dos ferros fundidos nodulares, igualmente designados por ferros dicteis ou ferros
fundidos de grafite esferoidal, no panorama mundial das ligas ferrosas foi recentemente
enfatizado, por altura da passagem do quinquagésimo aniversario sobre a data de 14 de Junho
de 1948, em que teve lugar o primeiro vazamento de pecas em nodular, & escala ndo
laboratorial (Lewensky, 1998, Kirgin, 1998). De recordar alguns marcos importantes da vida
deste ferro fundido, caracterizada por um desenvolvimento regular e promissor, tanto no que
se refere as taxas de produgio verificadas, como ao nivel de qualidade dos produtos
fabricados. Acidentalmente descoberto por Keith Mills da International Nickel Co. durante
um programa estratégico de pesquisa, iniciado em 1943, visando identificar alternativas
possiveis para o Cr, com problemas graves de abastecimento € largamente utilizado no fabrico
dos agos Ni-hard, foi oficialmente apresentado por Henton Morrogh da BCIRA em 7 de Maio
de 1948, por ocasifio do congresso da AFS, realizado em Filadélfia. No ano seguinte, foi
apresentada a primeira liga de FeSiMg para o tratamento de nodulariza¢iio em colher aberta,
substituindo o Ce e ligas de NiMg, consideravelmente mais dispendiosas, foi editada a
primeira especificagdo ASTM, mais tarde substituida pela ASTM A536, e teve lugar o

arranque do projecto director para o fabrico de ferro nodular na fundi¢fo da Ford Motor Co.

Dez anos mais tarde, com o objectivo de promover a investigagio e proporcionar 0
intercAmbio de experiéncias tecnolégicas, foi constituida a associagdo dos ferros ducteis
(DIS). A partir de entdo, assistiu-se a um interesse crescente por parte das fundi¢des, de tal
modo que, ja em 1966, havia 651 licengas distribuidas por 31 paises, a produzirem cerca de
2,1 milhdes de toneladas. Os factores que mais terio contribuido para a aceitagéio do ferro
nodular foram as caracteristicas mecénicas' e tecnologicas que o material apresenta, a
facilidade de adaptagiio do novo processo de fabrico aos meios existentes nas fundigGes e os
custos de produgiio, mais competitivos, nomeadamente em relagéo ao ferro maleéavel e aos

agos, seus principais concorrentes.
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Na década de 70, registou-se o aparecimento de novas ligas de FeSiMg, com teores distintos
de Mg, Ce ¢ terras raras, a par de métodos alternativos para o tratamento de nodularizaggo
(convertidor, flotret, tundish, nodularizagdo in-mold, por fio, etc), apresentados no sentido de
melhorar o rendimento da adigiio de Mg, garantir resultados metaltrgicos mais consistentes €
promover uma selec¢do criteriosa dos materiais e processos, em fungio dos objectivos

tragados e requisitos de produgdo preestabelecidos.

Dados estatisticos ddo conta que, em 1997, a produgéo mundial de ferro nodular atingiu cerca
de 13 milhdes de toneladas, representando 26% da produgcdo total de fundidos ferrosos (CAEF
97). Na Europa, foram estimadas 3,8 milhdes de toneladas que representam 30% da produg@o
total de fundidos ferrosos. No triénio de 95 a 97 a produg8o nacional ultrapassou as 27 mil
toneladas/ano, representando 28% da produgdo total de fundidos ferrosos € um acréscimo
~ superior a 60% em relaqéo 4 produgfio de igual periodo anterior. Tanto na industria nacional

como internacional a tendéncia € para a produgio continuar a aumentar.
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1-1.2. Caracteristicas do ferro nodular

Relativamente a produggo de ferros cinzentos que utiliza gamas de composi¢do em C e Si da
mesma ordem de grandeza, a produgdo de ferro nodular envolve métodos de fabrico distintos
e mais exigentes, a que se associam técnicas especificas de controlo metaltirgico, unico
garante da qualidade do nodular fabricado. A normalizagfio existente (ASTM A536, ISO
1083, DIN 1692 ou outras) prevé vérios graus de nodular, definidos pelos valores minimos
das caracteristicas de tensio de rotura a tracgdo, tensdio limite convencional de
proporcionalidade a 0,2% e extensio apds rotura, sendo ainda, em alguns casos, definidos os
intervalos admissiveis de variagio da dureza Brinell. Fungdio primordial da percentagem
relativa de ferrite e perlite na matriz, as caracteristicas de resisténcia mecéinica variam, em
regra, na razjo inversa da extensdo ap0s rotura. A presenca de carbonetos eutécticos na matriz
dos ferros nodulares, grafite degenerada ou microporosidades ¢ responsavel pela degradagdo
simultanea das caracteristicas de tensdo de rotura  tracgo e extensdo ap6s rotura. O nivel das
caracteristicas mecanicas ensaiadas, para além de variar com a percentagem relativa de ferrite
e perlite na matriz, depende ainda de um conjunto importante de variaveis metalirgicas
relacionadas com a forma, dimensdo e densidade de nédulos de grafite, grau de finura da
ferrite, dissolucio de elementos de liga na matriz ¢ microsegregagdes respectivas,
responséveis pela eventual ocorréncia de carbonetos nas regides intercelulares. Sob
determinadas condi¢des é possivel o aumento simultdneo das caracteristicas de tensdo de

rotura 3 tracgdo e extensdo apos rotura.

Nos quadros 1 e 2 encontram-se registados os requisitos minimos impostos para as
caracteristicas mecanicas dos graus mais comuns da normas ASTM A536-84 (reaprovada em
1993) e ISO1083:1987. De acordo com a literatura (Albertini ef al, 1985, Forrest et al, 1995),
tendo por base os resultados de um estudo estatistico realizado sobre uma amostra de mais de
600 provetes ensaiados a tracgfo, relativos a diferentes graus de ferros nodular, de varias
proveniéncias e obtidos por processos de fabrico distintos, ¢ possivel determinar € comparar 0
indice de qualidade dos nodulares, independentemente do grau a que pertencem, calculado

pela equacdo:

(Tenséo de rotura & tracgdo)” x (Extensdo ap6s rotura) X 10°=Q
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para valores da tensdo de rotura a tracgdo expressos em Ksi ou em MPa/6,89 e da extensdo

apos rotura, em percentagem.

Quadro 1
Requisitos impostos pela norma ASTM A536- 84
Grau Rm (MPa) | Ro,2 (MPa) A (%)
60-40-18 414 276 18
65-45-12 448 310 12
80-55-06 552 379
100-70-03 690 483
120-90-02 827 621
Quadro 2
Requisitos impostos pela norma ISO 1083:1986
Grau Rm (MPa) | RO,2 (MPa) A (%)
400-15 400 250 15
450-10 450 310 10
500-7 500 320
600-3 600 370
700-2 700 420

Na figura 1 estdio representadas as curvas dos indices de qualidade do ferro nodular, para
valores de Q compreendidos entre 20 ¢ 120. Os valores minimos de Rm e A(%) estipulados
para cada grau da norma ASTM A536 (ver quadro 1) estdo representados pelos circulos a
cheio (). Os tragos a cheio (- ) ddo conta, para os diferentes graus de nodular, da evolugdo
esperada para o indice de qualidade quando, em relagdo aos valores minimos estipulados, se
verifica o acréscimo dos resultados da tensdio de rotura & tracgdo ou do alongamento, no

sentido do grau mais préximo.

O aumento de Q significa melhores performances tecnologicas para o desempenho do nodular
em servigo. Cada curva do grafico representa uma linha de “iso-qualidade”, ao longo da qual

os valores da tensio de rotura & tracgfio versus extensdo apds rotura se podem deslocar, em




Capitulo I - Introdugdo
19

resultado de um recozimento ou outro tratamento térmico, capaz de alterar a relagéo

ferrite/perlite presente na matriz.
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Figura 1 - Curvas dos indices de qualidade do ferro nodular em fungdo dos resultados da
tensio de rotura 2 traccdo (Ksi ou MPa/6,89) e alongamento (%). Os pontos a cheio (¢)
representam a combinagdo dos valores minimos de Rm e A(%) especificados para 0s
diferentes graus da norma ASTM A536, enquanto 0s tragos (- ) mostram, para cada grau, 0
aumento do indice de qualidade resultante do acréscimo regular de uma das caracteristicas

ensaiadas, acima do valor minimo (Forrest et al, 1995).

Da analise da figura resulta que, partindo de um grau de alta resisténcia mecénica, no estado
bruto de vazamento, ndo & possivel, por tratamento térmico, satisfazer os requisitos minimos
impostos para os graus de mais alta ductilidade. Pelo contrério, partindo de um grau de baixa
resisténcia mecénica, no estado bruto de vazamento, é possivel, por tratamento térmico
adequado, satisfazer os requisitos minimos impostos pelas normas para 0s graus de mais baixa
ductilidade. Esta diferenca de comportamento esta relacionada com o facto de, no primeiro
caso, se partir de um ferro nodular com adiéﬁo de elementos de liga, a que se associa a
ocorréncia de carbonetos de solidificagio, ndo decompostos por tratamento térmico,

particularmente nefastos para os resultados de ductilidade.

Alta nodularidade, isto é, auséncia de grafite com forma degenerada (lamelas, nédulos

irregulares ou né6dulos explodidos), elevada densidade de nodulos e inexisténcia de
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carbonetos de solidificaciio e de defeitos de sanidade, d;) tipo de microrechupes, sdo os
principais factores que contribuem para indices de qualidade elevados. A nodularidade mede a
percentagem de particulas de grafite presentes na matriz, com forma proxima da esférica, €
esté directamente relacionada com a qualidade do tratamento de nodularizagio. A forma dos
n6dulos depende, em primeiro lugar, do teor de Mg residual presente no metal solidificado,
" directamente relacionado com a taxa de adigio de Mg, temperatura do metal tratado, tempo
decorrido entre o fim do tratamento e o inicio do vazamento, a que vulgarmente se designa
“fading”, e ainda, do tempo de solidificagéo do metal vazado (Hecht, 1996, Goodrich, 1993).
Outros factores, tais como, o teor de carbono equivalente no metal vazado, eficiéncia da
operagdo de inoculagiio tardia, eventual presenga de elementos residuais perniciosos (Pb, Sb,
As, Ti, Zn), e ainda o método adoptado para o tratamento de nodularizagdo podem igualmente
influenciar a forma dos nédulos (Henych, 1998). Pela nossa experiéncia, relativamente aos
processos de nodularizagdo mais correntes, do tipo "sandwich", "tundish" ou "Flotret", que
empregam ligas de FeSiMg, o processo do convertidor *GF", utilizando Mg puro e em que a
reacgdo com o metal liquido ocorre em condi¢des mais favoraveis, assegura melhores
rendimentos de adigio de Mg e esferoides mais perfeitos, a par de uma propensio menos

acentuada para a ocorréncia de inclusdes.

A densidade de nédulos na matriz (n° de nédulos por mm?) é determinada pela velocidade de
solidificagfio e arrefecimento do metal vazado, podendo, dentro de certos limites, ser ainda
influenciada pela eficiéncia da operagdo de inoculagdo e adigdes reduzidas de Ce e Bi (Cole,
1972, Stefanescu, 1985, Berghoff, 1993, Goodrich, 1993, Pilon ef al, 1994 Powell et al,
1998). A figura 2 mostra, para determinadas condi¢des de fabrico, a influéncia da espessura
da secgfio, ou 0 mesmo sera dizer, a influencia da velocidade de solidificacdo e arrefecimento
do metal vazado e do processo de inoculagdo, na densidade de n6dulos na matriz (Hughes,
1992). A densidade de nodulos é normalmente considerada um parimetro de referéncia capaz
de avaliar a qualidade metalurgica do nodular fabricado. Com efeito, para além de influenciar
a relagdo ferrite/perlite presente na matriz e, consequentemente, os resultados das
caracteristicas mecanicas ensaiadas, controla a tendéncia para se formarem rechupes ou

precipitarem carbonetos de solidificagdo na matriz (Mampaey, 1988).
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Figura 2 - Influencia da espessura da secgfio, técnica e taxa de inoculagdo na densidade de

nédulos na matriz do ferro nodular (Hughes, 1992).

Na figura 3 estd esquematicamente representada a influencia da dimensdo da secgdo nos
resultados das caracteristicas de tensdio de rotura d trac¢do e extensdo apds rotura dos
nodulares bruto de vazamento e termicamente tratados (Barton, 1985). Como se constata, o
aumento da secgdo & responsivel por uma queda generalizada das caracteristicas de
resisténcia a tracgdio e extensdo apds rotura. Na presenca de uma matriz predominantemente
ferritica, até certos limites, a tensio de rotura 2 tracgdo ndo ¢ significativamente influenciada
pelo aumento da secgfo, a0 mesmo tempo que a extensdo apds rotura esté sujeita a reducdes
consideraveis; nos nodulares perliticos, 0 aumento da secgfio é responsavel por uma quebra
acentuada da tensdo de rotura a tracgHio, enquanto a extenséo apos rotura (relativamente baixa
nas secgdes mais finas) sofre redugdes menos acentuadas. De acordo com o autor, a
deterioragdio generalizada das caracteristicas de tracgdo dos nodulares com o aumento da
secgdo, independentemente do tipo de matriz que apresentam, ¢ devida a presenga de nédulos
de grafite de maior dimensdo e de forma mais irregular, associados a células eutécticas de
maior dimensfio, com microsegregagdes mais acentuadas dos elementos Mn, Cr ¢ P ¢
formagdo subsequente de carbonetos intercelulares, altamente nocivos para o comportamento

mecanico dos nodulares.
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Figura 3 - Efeito da espessura da sec¢fio nas caracteristicas de resisténcia a tracgéo (linhas a
~cheio) e extensdio apds rotura (linhas a tracejado) de nodulares bruto de vazamento e

termicamente tratados (Barton, 1985).

- Em vérios trabalhos publicados foi estudada, dentro de certos limites, a influéncia da
velocidade de solidificagio na microestrutura € propriedades mecanicas dos nodulares
fabricados, quer no estado bruto de vazamento, quer apos tratamento térmico (Fatahalla ef al.,
1998, Rivera et al., 1999). Em qualquer dos trabalhos o aumento da velocidade de
solidificagdo foi responsavel por um acréscimo da densidade de nédulos até valores da ordem
de 350 nodulos/mm?2. Rivera et al., (1999) ensaiaram varias ligas com composig#o distinta,
tanto no que se refere ao teor de Ceq como quanto aos elementos de liga adicionados, e
atribuiram os resultados menos favoraveis das propriedades mecinicas ensaiadas nos
nodulares com mais baixas densidade de nédulos, & presenga de fases indesejaveis nas
fronteiras das células eutécticas que solidificam em Wltimo lugar. Por outro lado, Fatahalla ez
al., (1998), partindo de uma composi¢do sem édigﬁo de elementos de liga, confirmaram que o
aumento da densidade de nodulos com a velocidade de solidificagio e arrefecimento ¢é
acompanhado por resultados mais elevados de resisténcia mecénica, a par de resultados mais
reduzidos da extensdo apds rotura, directamente relacionados com a fracgdo volumica de
perlite presente na matriz. Por conseguinte, a realizagdo de um tratamento térmico de

ferritizagdo mostrou uma quebra ligeira de resisténcia, a par de melhorias acentuadas da
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ductilidade. Num artigo de sintese apresentado por Rundman (1998) na conferéncia
internacional de inocula¢50, realizada pela AFS, sobre o efeito da inoculagdo nas
caracteristicas de trac¢fio dos ferros fundidos cinzentos e nodulares, o autor defende que, no
caso dos ferros nodulares, os beneficios esperados do aumento da densidade de nodulos,
resultante de uma operagdo de inoculagdo mais eficiente, se traduzem na alteracdio da
' segregacfo espacial dos elementos de liga, no sentido de uma distribuigio mais uniforme das
microsegregagdes ao longo da matriz. Tal significa que o volume da rede segregada,
potencialmente fragil na altura da fractura, é mais reduzida, a que se pode associar um
aumento simultineo das caracteristicas de tensdo de rotura a tracgfio e extensdo apos rotura.
Em muitas situa¢des o aumento da densidade de nédulos na matriz é acompanhado por uma
diminuigo da tensdo de rotura 4 tracgdo e um aumento da extensdo ap6s rotura. Tal resulta do
facto da maior densidade de nédulos poder contribuir para um aumento da percentagem de
ferrite na matriz, directamente relacionado com o acréscimo de locais disponiveis para a

nucleago e desenvolvimento da ferrite, & volta dos nédulos de grafite.
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1-1.3. Ferro nodular vazado em coquilha

Contrariamente ao que se verifica nos ferros fundidos cinzentos, em que a norma ASTM
A823-84 (reaprovada em 1991) define varios graus de material a fabricar pelo processo de
vazamento em coquilha, com requisitos distintos dos estipulados pela norma ASTM A48-93a,
destinada ao material vazado em areia, nos ferros nodulares s existe a normalizagfo relativa
a0 material vazado em areia. No primeiro caso, na altura da solidificagdo, o
~ sobrearrefecimento do metal liquido é responsivel por uma alteragdo consistente da
distribuigio da grafite na matriz, que se traduz pela ocorréncia de uma distribui¢do
essencialmente interdendritica de sobrefusfo, vulgarmente designada por grafite do tipo D,
em vez das lamelas de grafite do tipo A, uniformemente distribuidas na matriz. Nos ferros
nodulares, o sobrearrefecimento do metal vazado é responsavel por um aumento da densidade

de nddulos de grafite, de dimensdes mais reduzidas.

No quadro 3 encontram-se registadas as caracteristicas térmicas dos materiais utilizados no
fabrico de moldagdes de areia e de coquilhas, responsaveis por diferengas significativas ao

nivel da velocidade de solidificagfo e arrefecimento do metal vazado.

Quadro 3
Principais caracteristicas fisicas da areia de silica e dos materiais utilizados no fabrico das
coquilhas (Patterson et al.,1980, Kitsudou et al, 1989, Zuzanak, 1991 e base de dados do
programa de solidificagio CALCOM).

Densidade Calor Capacidade Condutividade | Difusividade
Material especifico calorifica térmica térmica

(gr/cm’) (cal/g.°C) (callem’°C) | (cal/s.cm.°C) (cm’/s)

Areia de silica 1,52 0,25 0,38 0,0016 0,004
Ferro nodular 7,00 0,13 0,91 0,09 0,10
Ferro cinzento 7,15 0,13 | 0,93 0,15 0,16

Ago 7,85 11 0,86 0,06 0,07

No sistema peca / moldagio de areia o coeficiente de transferéncia de calor é da ordem de
0,004cal/cm?.s.°C, aumentando para 0,05cal/cm?.5.°C no vazamento em coquilhas metalicas.

Para os sistemas peca / ar ¢ coquilha / ar os coeficientes de transferéncia de calor sdo da
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rdem de 0,005 € 0,0005cal/cm2.s.°C, fungdo das condigdes locais de arrefecimento (Kitsudou
i al, 1989). A capacidadé calorifica mais elevada dos materiais utilizados no fabrico das
soquilhas e a sua mais alta condutividade térmica sdo responsaveis por uma velocidade de
solidificagdo signiﬁcativamente superior 4 do material vazado em areia, a que se associa um
sobrearrefecimento mais acentuado (>AT), responsével por uma nucleagfo heterogénea mais
eficiente de nodulos de grafite no metal liquido(< raio critico), a par de uma maior propenséo

para a ocorréncia de carbonetos na estrutura de solidificagdo.

Da andlise da literatura publicada é possivel constatar que as solugSes tecnoldgicas
apresentadas para ultrapassar o problema critico da ocorréncia de carbonetos na estrutura de
solidificag@io, impedindo, em regra, a utilizagdo das pegas no estado "as-cast" e obrigando &
realizagio de um tratamento térmico a alta temperatura, passam, fundamentalmente, pela
realizagio de uma inoculagdio tardia & entrada da moldagfo, com inoculante adequado, a par
do ajuste, dentro de certos limites, dos pardmetros de temperatura de pré aquecimento da
coquilha, composigio da liga e tempo de vazamento na coquilha (Simonin et al., 1973,
Sedzimir et al., 1976, Ribeiro et al., 1986). Tendo em vista a minimizagfo dos coeficientes de
transferéncia de calor ¢ o aumento da vida das coquilhas ¢ imperativo a aplicagdo de um
revestimento isolante e lubrificante antes de cada vazamento (Nyamekye ef al., 1994). De
referir que, nos trabalhos publicados, as informagdes relativas ao nivel das caracteristicas
mecanicas ensaiadas nos nodulares vazados em coquilha, quer no estado bruto de vazamento
quer ap6s tratamento térmico de ferritizagdo, sdo limitadas e incompletas. Em 1982, um artigo
publicado na revista Modern Casting (Godsell, 1982) da conta do facto da fundi¢do inglesa
"S. Russel and Sons" estar a produzir em coquilha ferro nodular as-cast, de acordo com a
norma BS 2789 - 1973: graus 420/12, 500/07 ¢ 600/03. O autor enfatiza a necessidade do Ceq
ser djustado dentro do intervalo de 4,55% a 4,9%, em fungfo da espessura das pecas a vazar,
que oscilam entre 12cm e 125cm, e a importancia da operagdo de inoculagdo, compreendendo
uma inocula¢gdo na colher, com Fe-Si 75%? e uma inoculagdo tardia no jacto, com um
inoculante fabricado sob patente. No que se refere aos resultados das caracteristicas
mecanicas ensaiadas para os diferentes graus de material fabricado, o autor apenas descreve,
para o caso de uma matriz ferritica ou ferritica/perlitica, a influéncia do teor final de Si nos

resultados de dureza e da tensdo limite de elasticidade.
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Trabalhos publicados por Ribeiro et al., (1986, 1988, 1989) ddo conta da possibilidade de se
fabricar em coquilha ferro nodular do grau ISO 400-12:1976 (Rm > 400 MPa, R0,2% 2
260MPa e A > 12%), totalmente isento de carbonetos, no estado bruto de vazamento. Os
autores utilizaram uma coquilha de ferro fundido cinzento de 70mm de espessura, tendo sido
adoptada uma inoculagdo dupla, com inoculagéo tardia no jacto de metal, a entrada da
coquilha. Os resultados do tratamento estatistico de uma amostra de 32 ensaios de tracgdo
publicados, com resultados de extensdo apos rotura superiores a 12%, estdo registados no

quadro 4.

Quadro 4
Resultados dos ensaios de tracgiio de nodulares "as-cast" vazados em

coquilha com extensdo apos rotura igual ou superior a 12%. (Ribeiro et al., 1989)

Resultados Rm (MPa) | R»0,2 (MPa) A (%)
N 32 32 32
Meédia (x) 440 298 15
Desvio padrio (s ) 19 16 2
xts 459 314 17
X-S 421 282 12
x+2s 478 329 19
X-28 402 267 10
Maximo 471 332 19
Minimo 399 266 12

No conjunto de resultados considerados, os valores médios satisfazem os requisitos minimos
impostos pelo grau 420-12 da norma ISO 1083:1976, mas, para o intervalo de confianga x +
2s, o limite inferior da extensio apés rotura fica aquém do especificado. De notar que o
referido grau 420-12 ja ndio existe e que os valores médios calculados para a tensdo de rotura a
tracgdio e tensdo limite de elasticidade a 0,2% ficam aquém dos requisitos minimos impostos
pelo grau 450-10, que substituiu o anterior. Mais exactamente, na revisdo de 1986 o grau
420-12 foi eliminado, aparecendo, em sua substituig@o, os graus 400-15 (Rm > 400 MPa,
R0,2% > 250MPa e A > 15%) e 450-10 (Rm > 450 MPa, R0,2% > 310MPa e A > 10%). No

que se refere A evolugfio relativa das trés caracteristicas de tracgdo, as figuras 4 ¢ 5 mostram
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que, contrariamente ao esperado, a tendéncia ¢ para variagdes no mesmo sentido, isto é, o
aumento da tensio de rotura é, ndo sé acompanhado pelo aumento da tensdo limite de

elasticidade a 0,2%, como também por valores mais favoraveis da extensdo apos rotura.
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Figuras 4 e 5 - Evolugdo dos resultados Rm vs A(%) (a esquerda) € Ro.2% Vs A(%) (a direita)
indicados na literatura para o vazamento em coquilha (Ribeiro ef al., 1989). Paralelamente
estdo indicadas (a) as combinagBes dos valores minimos estipulados na norma ISO

1083:1986.

A densidade de nédulos oscilou entre cerca de 800 e 2100 e a percentagem maxima de perlite
na matriz foi de 14%, no existindo qualquer correlagfio entre os resultados das caracteristicas

metalurgicas e o nivel das caracteristicas mecénicas ensaiadas.

Até a0 momento ndo sdo conhecidas estatisticas de produgdo relativas ao fabrico de ferros
nodplares pelo processo de vazamento em coquilha. Defrancq do CRIF (1984) num trabalho
de sintese sobre o vazamento em coquilha de ferros cinzentos, maleéveis e nodulares, refere
que, relativamente 4 produgdo total de ferros fundidos, o vazamento em coquilha atinge 10%
na Unido Soviética, 5% nos Estados Unidos, 6,5% na entio Republica Democratica Alemd e
4% na Checoslovaquia e na Grd Bretanha, sem especificar a sua distribuigdo pelos varios
materiais. Segundo Lerner (1996), na Europa, 6 a 8% da produgdo de ligas ferrosas ¢ feita

pelo processo de vazamento em coquilha.
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I-1.4. Processo de solidificacio

I-1.4.1 Teorias relativas a formagiio da grafite

A necessidade de interpretar e controlar a microestrutura dos ferros fundidos nodulares tem
justificado o aparecimento de diversas teorias, tendentes a explicar a formaggo dos nodulos de
grafite durante o processo de solidificacdo do metal vazado. De acordo com a literatura
consultada foi na década de 50 que, fruto de uma experiéncia de produggo recém adquirida e
de uma grande expectativa sobre as potencialidades e vantagens do novo ferro fundido, se
assistiu a apresenta¢io de um numero considerdvel de propostas que estiveram na génese das
chamadas teorias cldssicas: teoria da cementite, teoria da austenite, teoria do metal fundido e
teoria das bolhas gasosas. A teoria que reuniu maior consenso até aos nossos dias foi a teoria
do metal fundido. Apesar disso, da analise da literatura mais recente € possivel constatar que
foram introduzidas alteragdes significativas ao modelo inicialmente proposto (Stefanescu,
1992, 1996), como ainda apareceu uma nova teoria para explicar o mecanismo de
solidificagio e formacdio da grafite, a que o autor designou de "nova teoria do
desenvolvimento dendritico” (Velde, 1997).

Por ordem cronolégica de apresentagio comecemos por analisar, de forma sucinta, as

propostas defendidas pelas teorias classicas.

Teoria da cementite

De acordo com esta teoria (Morrogh, 1948), os nédulos de grafite formam-se no metal
fundido, antes de ter inicio a solidificagfio da fase metalica, provavelmente por um mecanismo
associado A decomposigdio dos carbonetos resultantes da presenca de cério no metal liquido
tratado. Sera a presenca dos nédulos de grafite que vai promover a decomposigdo rapida da
cementite eutéctica formada apds solidificagdo do metal liquido remanescente. Em 1952,
Dunphy e Pellini (cf. Welde, 1997) passaram a admitir que os nédulos de grafite se formavam
na vizinhanga das extremidades dos bragos ‘das dendrites, em regides sobressaturadas de
carbono, imediatamente antes do inicio da reacgfio eutéctica. O seu desenvolvimento posterior

seria assegurado pela decomposigfio da cementite que se formava a volta dos nédulos.

Teoria da austenite
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Em 1953, De Sy (cf Welde, 1997) apresentou uma nova teoria segundo a qual o ferro nodular
solidificaria sem reac¢do eutéctica e que a grafite se formava no interior das dendrites de
austenite sobressaturada. Wittmoser era da mesma opinido mas admitia que os nodulos se
formavam no centro da estrutura primaria, independentemente da composi¢io da liga ser
eutéctica, hipoeutéctica ou hipereutéctica. O desenvolvimento posterior dos nodulos de grafite

era assegurado por uma transformagdo peritéctica.

Teoria do metal fundido

Scheil (cf. Holmanova, 1980 ¢ Welde, 1997), pelo contrério, estava convicto de que os
nédulos de grafite se formavam no seio do metal liquido, em regides localizadas de carbono
hipereutéctico, independentemente de existirem ou néo dendrites de austenite. A nucleagdo e
o desenvolvimento inicial das particulas de grafite tinha lugar no metal liquido, e, ao
atingirem uma certa dimensdio, eram encapsulados por uma camada de austenite. O
desenvolvimento posterior das particulas era assegurado pela difus&o de atomos de C do metal
fundido, através da camada de austenite. Na hipotese de um nédulo encapsulado colidir com
uma dendrite dava-se a mistura das duas particulas e formava-se uma nova estrutura que,
obviamente, impossibilitava a observagdo microscopica posterior dos envelopes e dendrites
originais. Scheil admitiu ainda que os nédulos de grafite, por apresentarem uma densidade
" inferior & do metal liquido, flutuam, podendo ficar suspensos por baixo das dendrites ou entéo
formar camadas alinhadas, nas proximidades da superficie das pegas. De acordo com as
mesmas fontes, Patterson embora concordasse com o principio de que os nddulos se
formavam no metal liquido, defendia que os intersticios dos bragos das dendrites de austenite
constituiam os locais ideais para a sua nucleagiio, dada a grande probabilidade de, nestas

regides, existir metal liquido sobressaturado.

Segundo Welde (1997), terd sido o embarago provocado pela coexisténcia de teorias tdo
distintas para explicar o mesmo fenémeno que justificou mudangas de posi¢do estratégicas em
torno da teoria que reunia mais consenso: a teoria do metal fundido. A figura 6 mostra a nova
proposta que Morrogh apresentou em 1961 com uma particularidade: as dendrites de austenite
deixaram de fazer parte das representages esquematicas do processo de solidificagdo dos
ferros fundidos nodulares. Ter-se-4 tratado de uma simplificagdo justificada pelo facto de ndo

ser necessério recorrer as dendrites de austenite para explicar a formagdo dos nddulos de
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grafite no metal liquido e de ser previsivel uma distribuicdo mais ou menos aleatéria dos

nédulo de grafite na matriz metalica.

> @
Y @ @
» @ @

2  »

Figura 6 — Sequéncia esquematica dos principais estagios envolvidos no processo de
solidificag@io do ferro nodular de acordo com a proposta que Morrogh apresentou em 1961
para a teoria do metal fundido (cf. Welde, 1997).

Os trabalhos realizados por Loper et al. (1961), em ligas de composigdo hipoeutéctica e
hipereutéctica, vieram confirmar o esquema proposto por Morrogh. Entretanto, outros
trabalhos publicados ddo conta da existéncia de pontos de vista discordantes em relagdo ao
modelo proposto. Por exemplo, Wetterfall et al. (1972) demonstraram que 0 desenvolvimento
dos nédulos de grafite em contacto directo com o metal liquido ¢ interrompido quando,
devido a flutuagdo, os nodulos entram em contacto com as dendrites de austenite. ApOs a
formagiio da camada inicial de austenite envolvente, a grafite continua o seu processo de
desenvolvimento até dimensdes bastante superiores, mas a uma velocidade mais reduzida, por
difusdo do C através da camada sélida. Cole (1972) foi mais longe e passou a defender que a
solidificagiio do ferro nodular hipoeutéctico segue o diagrama das ligas de Fe-C-Si, em
condigdes de ndo equilibrio, de que resulta a formag#o inicial de dendrites no metal liquido,
ocorrendo a nucleagiio e o desenvolvimento posterior dos nédulos de grafite directamente no

metal liquido, dentro do intervalo de temperaturas da transformacéo eutéctica.

Teoria das bolhas gasosas

No final da década de 70, Karsay (1976) defendeu a teoria de que sio as minudsculas bolhas
gasosas existentes no metal liquido, resultantes do desenvolvimento gasoso dos elementos de
liga nodularizantes, que constituem os locais ideais para a formacgdo de nucleos, a partir dos
quais se irdo desenvolver os nédulos de grafite. Ainda que, dificil de rebater, esta teoria foi

sempre vista com apreens3o pelo facto de implicar a existéncia, num dado instante, de um
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ntimero muito elevado de minusculas bolhas gasosas em suspensdo no metal liquido,
altamente favoravel a ocorréncia de porosidades nas pecas vazadas.

Seguidamente serdo apresentadas as propostas mais recentes, com referéncia aos principais
trabalhos de inVestigacéo que constituiram os seus fundamentos. No dizer de Stefanescu
(1996) o processo de solidificagdo dos ferros fundidos nodulares ¢ mais complexo do que o
' inicialmente previsto pela teoria do metal fundido. A descrigdo completa do processo de
solidificagio envolve as seguintes etapas: 1) a temperatura eutéctica da-se a nucleagio
independente das dendrites de austenite e dos nodulos de grafite no metal liquido; 2) em
contacto com o metal liquido, os nodulos de grafite sofrem um desenvolvimento muito
limitado; 3) os nédulos de grafite colidem com as dendrites de austenite, por flutuagdo ou
 convecgdo no metal liquido 4) o encapsulamento da grafite pela austenite pode ocorrer antes,
ou imediatamente depois das referidas colisdes; 5) o desenvolvimento dos nédulos por
difusdo de C através da camada envolvente de austenite ocorre preferencialmente depois dos
nédulos ficarem ligados as dendrites de austenite 6) embora o crescimento das dendrites de
austenite seja assegurado pela difusio de C através da interface solido-liquido, o
sobrearrefecimento e a sobressaturagio do metal liquido sdo factores criticos para o seu

desenvolvimento.

A figura 7 mostra, de forma esquematica, as principais etapas da formagfo dos "grdos”

eutécticos num ferro fundido nodular.

Nodulo  pendrite primaria “Grao” eutéctico
Grafite

Figura 7 — Da esquerda para a direita, representagdio esquemdtica das principais etapas de

formagdo dos "grios” eutécticos no ferro nodular (Stefanescu, 1996).

O autor chama a atengfio para o facto da austenite eutéctica ser dendritica, dificil de distinguir
das dendrites de austenite primaria formadas no decurso da solidificagéo de uma liga de
composigo hipoeutéctica. O esquema agora proposto ¢ o resultado de um programa de

trabalhos realizado ao nivel da estrutura de solidificagdo dos ferros fundidos em geral - ferros
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brancos, ferros mesclados e ferro fundidos de grafite 1amélar, compacta e nodular - obtidos
pela técnica controlada dé solidificagio direccional (Hendrix et al., 1984, Stefanescu ef al.,
1986, Bandyopadhyay ef al., 1987). Para o efeito foram utilizados fornos especiais do tipo
Bridgman, capaies de assegurar a refusdo do metal e a solidificagio direccional subsequente,
em condi¢des bem definidas de velocidade de avango da interface s6lido-liquido (R, expressa
 em cm/seg) e de gradiente de temperatura no metal liquido, a frente da interface (G, em
°C/cm). As amostras de metal, com cerca de 4mm de didmetro e 130mm de comprimento, séo
previamente elaboradas em fornos de cadinho ¢ vazadas em moldac¢des metélicas. Hendrix et
al. (1984) comegaram por analisar a questdo das ligas de Fe-C-Si poderem solidificar com
uma variedade de interfaces solido-liquido, fungfio da relagdo G/R e da composicdo da liga
vazada. Os resultados deste estudo vieram confirmar que, enquanto nos ferros cinzentos o
eutéctico pode solidificar com qualquer tipo de interface, planar, celular ou irregular
(interface dendritica associada a dendrites equiaxiais, resultantes da nucleagfo heterogénea no
liquido), nos ferros nodulares é sempre do tipo irregular. Nos ferros cinzentos a
microestrutura do eutéctico de austenite e grafite é fungio do teor de S e da relagdo G/R. A
adigdo de S, que tem um coeficiente de distribui¢do muito baixo, at¢ teores da ordem de
0,01%, ao aumentar o sobrearrefecimento constitucional na fase liquida ¢ o principal
responsével por um aumento da instabilidade da interface solido-liquido, que passa da forma
planar a celular. Aumentos superiores do teor de S até valores da ordem de 0,1% sdo ainda
responsaveis pela passagem a forma irregular. Para mostrar a importéncia da flutuagéo no
processo de solidificagfio dos ferros fundidos cinzentos e nodulares os autores estudaram as
estruturas formadas a baixa e alta gravidade e compararam-nas com as obtidas a gravidade
normal. Os ensaios a baixa e alta gravidade foram realizados a bordo da nave espacial NASA
KC-135, em que a solidificagio direccional de amostras de composigio hipereutéctica das
liges de Fe-C-Si, Fe-C-Si-P e Fe-C-Si-Ce ocorreu numa sequéncia repetitiva de trajectorias
parabélicas a baixa e alta gravidade, respectivamente, 10" a 10°3g durante 20 a 30 segundos ¢
subida até 1,8g, antes de descer novamente 4 manobra a baixa gravidade (g ¢ a aceleragio
normal da gravidade, igual a 980mm/seg”). Em todos os ensaios a solidificagio das amostras
ao longo das varias zonas desenvolveu-se no sentido ascendente. Através de um sistema de
aquisi¢do de dados foi possivel definir, para cada ponto da amostra, o nivel de gravidade
aplicado e relaciona-lo com os pardmetros utilizados de G e R. A partir do estudo
comparativo da grafite, realizado ao microscopio optico em amostras polidas e ndo atacadas,

os autores concluiram que, nomeadamente no que se refere ao ferro nodular, mesmo na
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presenga de composigdes hipereutécticas com um Ceq da ordem de 5%, a baixa-gravidade
ndo ocorrem fenomenos de segregagiio ou convecgdo resultantes da flutuagdo da grafite. Por
outro lado, Bandyopadhyay et al. (1987) utilizando a mesma técnica de solidificagdo
direccional, desenvolveram ensaios sistematicos que permitiram confirmar que, embora o teor
do elemento nodularizante (o cério foi o nodularizante utilizado nos ensaios por apresentar
menor desvanecimento com o tempo) seja determinante para a alteragdo da forma da grafite,
no sentido em que o teor de Ce é o principal responsdvel pela obtengéo da grafite nodular,
para um nivel determinado de composi¢do (%Ce), o aumento controlado da relagdo G/R €
igualmente responsével pela alteragio gradual da forma da grafite, de nédulos a forma
compacta e desta a lamelar. Na figura 8 estio esquematicamente representados os efeitos
esperados no que se refere a variagdo da forma da grafite e do tipo da interface sélido-liquido,

em fungdo da composi¢do %Ce) e da relagéo G/R.

Austenite

Liquido
Interface

Sélido

Colénia eutéctica Célula

Irregular Equiaxial Equiaxial Celular Planar
Branco Mesclado
/ GC Equiaxial
@ GL Equiaxial
eé GN Irregular / /
§ ~ ”/ GL Celular
3 -
et
)
(V]
=
GL Planar

GR ——»
Figura 8 - Representagiio esquemética da influéncia do teor de nodularizante (%Ce) e da
relagfio entre o gradiente de temperatura (G) e a velocidade de avango da interface (R) na
forma do eutéctico das ligas de Fe-C-Si: GL, grafite lamelar; GN, grafite esferoidal; GC,
grafite compacta (Stefanescu, 1992)
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Até entdo (Loper, 1985), os trabalhos realizados ‘em condigdes de solidificacdo
pluridimensional, envolvendo o estudo das curvas de solidifica¢dio (G-R) em fungfo do teor de
Mg, ndo tinham permitido a andlise global da evolugdo da forma da grafite. Nos trabalhos
realizados por Stefanescu et al., (1986), igualmente levados a cabo a bordo da nave espacial
NASA KC-135, numa sequéncia repetitiva de trajectérias a baixa e alta gravidade idéntica a
utilizada por Hendrix, mas com patamares de estagio a alta-gravidade até 1,5 minutos, foi
estudada a influéncia do nivel de aceleragio da gravidade na evolugfio das principais
caracteristicas microestruturais, observadas ao microscopio optico, do eutéctico metaestavel
das ligas de Fe-C - espagamento interlamelar - ¢ do eutéctico estavel das ligas de Fe-C-Si, Fe-
C-Si-P e Fe-C-Si-Ce - tamanho de griio, espagamento entre os bragos secundarios das
dendrites de austenite, estabilidade da interface e efeitos da flutuagfo da grafite. Para o efeito
foram utilizadas composicdes eutécticas e hipereutécticas, apresentando varios graus de
pureza. Os autores concluiram que as diferengas analisadas podem ser interpretadas a luz dos
efeitos fisicos esperados pela alteragdo da gravidade, nomeadamente no que se refere a
segregacdo e convecgio da fase grafitica associada as propriedades de flutuagdo,
caracteristicas molhantes do substrato e coeficiente de difusfo no liquido. No caso especifico
do eutéctico estavel de austenite e grafite nodular foi possivel constatar que, a baixa gravidade
a densidade de nédulos de grafite na matriz metlica diminui, a0 mesmo tempo que em
algumas situagdes é possivel detectar bandas de nodulos de grafite de maiores dimensdes. A
diminuigdo da densidade de nédulos a baixa gravidade & atribuida a alteragdio das
caracteristicas molhantes do substrato que tornam a nucleagfio heterogénea menos eficiente. A
eventual ocorréncia de bandas de grafite mais grosseira estd relacionada com as altas
velocidades de segregaciio e convecgio induzidas a alta gravidade, superiores a velocidade de
avango da interface (solidificagio no sentido ascendente), que originam a aglomeragdo dos

nodulos e a sua flutuagio no liquido remanescente.

Por dltimo, de referir que no esquema proposto pela "nova teoria do desenvolvimento
dendritico” (Welde, 1997, 1998) a solidificagio tem inicio com a nucleagio e o
desenvolvimento das dendrites de austenite no metal liquido, precipitando a grafite nos
espagos interdendriticos entre os bragos das dendrites. Contrariamente ao estipulado pela
teoria do metal fundido, sers a fase metalica que lidera o processo de solidificagdo do ferro
nodular, ficando a formag#io dos nédulos de grafite totalmente condicionada ao mecanismo de

rejei¢do de C para o metal liquido durante o crescimento das dendrites. Mais exactamente,
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seré a rejeigdo do C no decurso do processo de solidiﬁcac;z’fo ¢ a sua dissolugdo nas bolsas de
metal liquido, retidas entre os bragos das dendrites e arrastadas pela frente de solidificagdo
que, 2o atingir o estado de sobressaturagfo vai promover a precipitagdo das particulas de C. O
aumento de volume do C que acompanha a passagem do estado dissolvido ao estado
precipitado, cerca de trés vezes superior, € o avango da frente de solidificagdo, irdo
" desenvolver forgas suficientes para promover a aglomeragio ¢ a compactacdio do C, de que
resultard a formagdio de nédulos, a0 mesmo tempo que os bragos das dendrites serdo
deformados. A investigagfio foi realizada ao nivel da estrutura de solidificagdo de pegas e de
dendrites reais tridimensionais, acidentalmente identificadas no metal solidificado. Os
aglomerados de dendrites foram identificados nos canais de descida (120 a 140mm de
didmetro) dos sistemas de gitagem de pegas grandes (3 a 6tons), sempre que a remogdo das
cabegas de gitagem coincidia com o momento em que a solidificagdo estava quase completa.
O arrefecimento rapido ao ar permitiu fixar a frente de solidificacfo, tal qual existia no
instante.em questio Por este processo foram isoladas dendrites individuais ou aglomerados de
dendrites até 15mm de comprimento. A estrutura primaria de solidificagdo foi analisada ao
microscopio Optico, em amostras polidas, ap6s ataque colorido diferencial com reagente
oxidante, capaz de revelar as regides dendriticas e interdendriticas existentes na matriz. A
estrutura de solidificagio das dendrites foi analisada a vérios niveis, ap0s rebarbagens
sucessivas de 10 a 50um de altura. A partir deste estudo o autor confirmou a constitui¢do das
dendrites sob a forma de camadas alternadas, a0 mesmo tempo que confirmou existir uma
grande conformidade entre as estruturas observadas nas dendrites e nas pegas vazadas, quer

no estado bruto de vazamento quer ap6s tratamento térmico de recozimento.
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I-1.4.2 - Teorias relativas ao desenvolvimento da grafite

Virias teorias tém sido apresentadas para explicar o mecanismo de desenvolvimento da
grafite em contécto com o metal liquido e justificar as alteragdes de forma da grafite, de
lamelas para nodulos, passando pela forma compacta. O objectivo deste capitulo ndo €
proceder a uma revisdo completa de todas as teorias, mas antes, analisar aquelas que, de
acordo com Stefanescu, (1996a), mais terfio contribuido para a interpretagdo do processo de
solidificagdo dos ferros fundidos:

- Teoria da absorcdo a superficie

- Teoria do desenvolvimento em defeitos

- Teoria do sobrearrefecimento

Para além destas teorias serd ainda analisado o mecanismo proposto para a formagio de
envelopes de austenite & volta dos nédulos de grafite, apds o que sera discutida a influéncia
dos principais elementos de liga no processo de solidificagdo de acordo com o diagrama

estavel das ligas Fe-C.

Teoria da absorgio & superficie
Proposta por Hurfurth em 1966 (cf McSwain et al., 1975 e Stefanescu, 1996) esta teoria preve
que a grafite, que cristaliza no sistema hexagonal, se vai desenvolver sob a forma de lamelas

ou de nodulos, fun¢iio da velocidade relativa de desenvolvimento das faces do cristal, na

direc¢do normal aos planos prismaticos (1010) ou na direc¢io normal aos planos basais
(1000). Enquanto a forma lamelar est4 associada ao desenvolvimento do cristal na direc¢o
[1010], normal aos planos prisméaticos, a precipitagio no metal liquido de grafite sob a forma
de nédulos resulta do desenvolvimento do cristal na direcgdio [1000], normal aos planos
basais. A cinética do processo de desenvolvimento da interface grafite-liquido, materializada
pelo avango dos planos prisméticos ou basais, .seré controlada pelo mecanismo de nucleagdo e
desenvolvimento de novas camadas, normalmente designado por mecanismo de nucleagéo
bidimensional (Porter et al., 1981). Directamente relacionado com a natureza do processo, a
maior velocidade de crescimento do cristal vai ocorrer na direcgdo normal ao plano mais
compacto, a que corresponde uma energia interfacial mais reduzida e aonde a probabilidade

de nucleagfio é maior.
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De notar que, neste pressuposto, o desenvolvimento d;) cristal de grafite ndo estd em
conformidade com o0s priﬁcipios fundamentais que regem o desenvolvimento de cristais, em
sistemas puros € em condi¢des de equilibrio. Com efeito, a teoria de Gibbs-Curie-Wolf
estabelece que a maior velocidade de desenvolvimento, medida na direcgdo normal aos
planos, vai ocorrer na face do cristal menos estavel, a que corresponde uma energia de
interface mais elevada. Dado que, num ferro fundido de alta pureza, a energia de interface dos
planos prismaticos do cristal de grafite ¢ significativamente superior a dos planos basais - os
valores estimados sdo 4330ergs/cm2 e 560ergs/cm2, respectivamente (McSwain et al., 1975) -
seria de esperar que, em condigdes de equilibrio, a maior velocidade de desenvolvimento
ocorresse na direc¢io normal aos planos prismaticos, com a formagdo de lamelas de grafite.
Conclusio idéntica resulta da aplicagiio da regra de Bravais que estipula que a velocidade de
desenvolvimento de um plano do cristal varia na razdo inversa da densidade de atomos que
apresenta. Se, os planos prisméticos sdo menos compactos do que os planos basais, a maior
velocidade de desenvolvimento do cristal de grafite deveria ocorrer na direcgéio normal aos
planos prisméticos. Contrariamente ao previsto, os estudos de solidifica¢do direccional vieram
confirmar que, numa liga pura ¢ em condigdes de ndo equilibrio, a maior velocidade de
desenvolvimento do cristal de grafite ocorre na direcgfio normal ao plano basal (0001), mais
compacto do que os planos prisméticos € a que se associa uma energia de interface mais
limitada. A figura 9a) mostra, de forma esquemdtica, os cristais simples de grafite néo
ramificados, que constituem a grafite coral, com desenvolvimento preferencial na direc¢io
dos planos basais. Estes elementos véo ser preferencialmente absorvidos nas faces prismaticas
do cristal, com energia de interface mais elevada, em resultado do menor niimero de ligagSes
atémicas satisfeitas. Por conseguinte, na presenga de S ¢ O,, a energia de superficie dos
planos prismaticos (IOiO) vai diminuir em relagfio 4 dos planos basais (1000) e a densidade
de 4tomos aumenta. Nestas condigﬁes,‘ o mecanismo de desenvolvimento do cristal de grafite
ser4 mais rapido na direc¢fio normal ao plano prismatico, com a formag@io subsequente de

lamelas policristalinas, tal como representado na figura 9b).




Capitulo I - Introdugdo
38

Cristal simples Vc>>Va Policristal Vc>>Va
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Figura 9 - Alteragio da velocidade de desenvolvimento da grafite devido & absor¢do de
atomos estranhos: a) Ambiente puro b) Ambiente contaminado com elementos activos da
superficie, tais como 0 S e 0 O, c¢) Adigdo de nodularizantes (Mg, Ce, La) constituindo

impurezas reactivas (Stefanescu, 1996).

Finalmente, a adi¢fio de impurezas reactivas, tais como o Mg, Ce e La, ao promover a reacgdo

com os elementos activos da superficie, vai bloquear o desenvolvimento do cristal na direcgéo
normal & face prismatica (1010), assegurando o crescimento do cristal na direcgdo normal ao
plano basal (1000). Formam-se estruturas policristalinas, com aspecto de estrutura em ramo,

constituindo os nédulos arredondados do ferro nodular. Este mecanismo esté representado na

figura. 9c).

Teoria do desenvolvimento em defeitos
Apresentada por Minkoff e Lux (1975), esta teoria assenta no principio de que as interfaces
das fases austenitica e grafitica, formadas no decurso do processo de solidificagdo do sistema

estavel das ligas de Fe-C-Si, apresentam caracteristicas estruturais e de crescimento
completamente distintas. Os cristais metélicos de austenite, com baixa entropia de fusdo (@ =

AS/R < 2), apresentam interfaces sélido-liquido atomicamente rugosas, isto €, néo facetadas,

sendo a sua velocidade de crescimento controlada pelo fluxo de 4tomos que difundem até a
superficie. Pelo contrério, os cristais ndo-metalicos de grafite, com alta entropia de fusdo (@ =

ASyR >2), apresentam interfaces sélido-liquido atomicamente lisas, isto é, facetadas, estando
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o mecanismo de desenvolvimento directamente relacionado com a estrutura da propria
interface. O pardmetro qlie controla o desenvolvimento da grafite é a velocidade 4 qual a
interface aceita atomo nos pontos fracos da sua estrutura, normalmente constituidos por
degraus. Os principais defeitos da estrutura do cristal de grafite que contribuem para a
ocorréncia de degraus sdo as deslocagdes em parafuso (também conhecidas por deslocagdes
" em hélice) e as fronteiras de macla, nomeadamente as fronteiras de macla torcida. Na
auséncia de defeitos, os degraus podem ainda resultar da nucleagio bidimensioal de novas
camadas a superficie da interface solido liquido, com crescimento lateral. Em tltima analise,
o crescimento da grafite vai ser controlado pela natureza dos degraus existentes na superficie,
pela natureza dos defeitos que terminam em degrau e pela nucleagdio de novas camadas nas

interfaces facetadas.

Estudos realizados ao nivel da grafite permitiram concluir que os degraus associados as
deslocagdes em parafuso contribuem, de forma decisiva, para a formagfio de nédulos de
grafite, enquanto que, os degraus que estdo associados as fronteiras de macla torcida ou estéo
relacionados com o crescimento das faces do cristal, por mecanismo de nucleagdo

bidimensioal, sio responsaveis pela forma lamelar da grafite.

O esquema proposto para a formagio de um nédulo de grafite compreende duas etapas
distintas (Minkoff, 1985): desenvolvimento de uma pirdmide hexagonal na direcgéo normal
ao plano mais compacto, que € o plano (0001), pelo mecanismo de crescimento em defeitos e
desenvolvimento posterior de uma forma poliédrica complexa, por um mecanismo de
instabilidade das faces prismaticas, responsavel pela forma final arredondada dos n6dulos de

grafite.

O desenvolvimento da grafite na direcgio do plano mais compacto (0001) sera controlado
pela chegada de 4tomos aos degraus das deslocagdes em parafuso. De referir que, uma Gnica
deslocagfio em parafuso que termina a superficie da interface pode originar voltas sucessivas
de degraus, com a forma de espira. A figura 10 mostra duas fontes possiveis de degraus
associados a defeitos de deslocagdes em parafuso, constituindo os pontos fracos para o

desenvolvimento das pirdmides iniciais.
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Figura 10 - Formagdo de pirdmides & superficie do cristal, a partir de: a) Uma deslocagdo em

parafuso b) Duas deslocagdes em parafuso (Minkoff, 1986).

Se bem que a forma de pirdmide seja considerada o aspecto normal das espiras associadas ao
desenvolvimento das interfaces facetados, a partir das deslocagbes em parafuso, se a
velocidade de avango dos degraus for independente da orientago a forma final sera conica
(Minkoff, 1986).

A sequéncia de formas sugeridas até ao desenvolvimento final de um nédulo de forma

arredondada estdio esquematicamente representados na figura 11 (Minkoff, 1985).

/é
Figura 11 - Representagio esquemitica dos diferentes estagios sugeridas até 4 obtengdo da
forma final dos nédulos de grafite (Minkoff, 1985).

Forma irregular
Nédulo

A sequéncia dos vdrios estagios serd controlada pelo sobrearrefecimento do metal fundido,

sendo dificil de observar separadamente, uma vez que, iniciado o processo rapidamente €

concluido.

A figura 12 mostra os dois esquemas propostos para o desenvolvimento da grafite sob a forma

de lamelas.
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Desenvolvimento da grafite em defeito

%MV

a)

Figura 12 - Desenvolvimento da grafite na direcgdo <1010>. a) O cristal de grafite

desenvolve-se por nucleagdo bidimensional nas faces (1010). Os degraus na superficie do

cristal (0001) s6 avangam & medida que as arestas do cristal se ligam b) O cristal de grafite

desenvolve-se a partir do degrau de uma fronteira de rotago. As faces (1010) desenvolvem-

se por nucleagfo nos planos do degrau (MinkofT et al., 1975).

De referir que o desenvolvimento do cristal na direcgfio da face (1010), a partir dos degraus
das fronteiras de maclas torcidas é o principal mecanismo responsével pela forma lamelar da
grafite (figura 12b). Na auséncia de defeitos de fronteira de macla serd a nucleagdio a
superficie que vai assegurar a formaggo de degraus, a que se vdo associar sobrearrefecimentos

mais intensos (figura 12a).

A forma final da grafite serd determinada pela velocidade relativa de desenvolvimento da

grafite na direc¢do das faces (0001) e (1010), naturalmente influenciada pelos factores que
afectam essa velocidade, relacionados com a interacgdo dos elementos que constituem o
soluto com os mecanismos de desenvolvimento do cristal de grafite. A figura 13 mostra a
relagdio entre o sobrearrefecimento (AT) e a velocidade de desenvolvimento ( R ) das faces

(1010) e (0001) do cristal de grafite, previstas para os diferentes mecanismos.

A primeira conclusio ¢ que, qualquer que seja a composi¢do da liga, para um dado
sobrearrefecimento, a velocidade de desenvolvimento da grafite é fortemente influenciada
pelo mecanismo de desenvolvimento envolvido. Além disso, é possivzl constatar que, nos
ferros fundidos comerciais com S a forma natural da grafitt € a lamelar, com

sobrearrefecimentos mais moderados, quando comparados com os das ligas puras sem S. Por
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ultimo de notar que, na presenga de Mg ¢ inibido o mecanismo de desenvolvimento da grafite

nas fronteiras das maclas de rotagdo (figura 13¢)).

(i) {if) (iii)

(a)

— AT

(i (i) (iti) ‘ {ii) (iii)

®) © |

Figura 13 - Curvas cinéticas sugeridas para o desenvolvimento das faces do cristal de grafite -

(i) face (1010) por nucleagfio nas fronteiras das maclas de rotagdo; ( ii ) face (IOiO) por
nucleagfio bidimensional na auséncia de defeitos; ( iii ) face (0001) por mecanismo de
desenvolvimento em espiral (Minkoff et al., 1975):

a) Ligas de Fe-C-Si contaminadas com S

b) Ligas de Fe-C-Si puras

c ) Ligas de Fe-C-Si contaminadas com impurezas reactivas, como por

exemplo o Mg

O e‘eito do Mg & justificado pela interacgfio das impurezas reactivas (Mg e terras raras) com
as faces do cristal em desenvolvimento, que se traduz na ocupagdo dos degraus, em particular
dos degraus das fronteiras das maclas de rotagdio, mais estaveis, ou ainda pela formagfo de
uma rede & superficie da interface, a atravessar pelos degraus do cristal em desenvolvimento.
Em qualquer caso, fungfio da densidade de impurezas absorvidas, o movimento dos degraus
sera retardado ou mesmo bloqueado. Com o aumento da densidade de impurezas reactivas, o
sobrearrefecimento necesséario para o prosseguimento do processo vai aumentando e, acima
de determinados limites, a velocidade de desenvolvimento dos carbonetos vai ultrapassar a

velocidade de desenvolvimento da grafite. Nestas condi¢es, a fase de carbonetos vai passar a
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fazer parte da microestrutura de solidificagdo do ferro nodular. Quando a percentagem de
elemento nodularizante fica aquém de certos limites formam-se cristais de grafite imperfeitos

que constituem a grafite compacta ou vermicular (Peiyue et al., 1985).

A presenga de impurezas do tipo do S que, a baixas concentragdes, apresentam uma absor¢do
bastante limitada, é responsavel por uma diminui¢io da energia dos planos do cristal, em
particular dos planos prisméticos menos densos. Nestas condigbes, a energia livre de
nucleagiio da grafite lamelar serd mais baixa, a que se irdo associar sobrearrefecimentos mais
moderados e cinéticas de transformagiio mais elevadas. A influéncia dos diferentes tipos de
impurezas, a par da influéncia da velocidade de arrefecimento na forma da grafite foi

confirmada por vérios autores (Subramanian et al., 1985).

Teoria do sobrearrefecimento

De acordo com esta teoria a forma da grafite pode ser estimada a partir do sobrearrefecimento
do metal vazado ou, em ultima anélise, a partir da composi¢io quimica da liga vazada, no que
se refere aos elementos de liga capazes de promover o sobrearrefecimento constitucional ou
cinético. Esta teoria tem como fundamento os estudos realizados por Munitz e MinkofT,
(1978) sobre a influéncia do sobrearrefecimento do metal liquido, nas proximidades da
interface grafite-liquido, na forma da grafite desenvolvida. O sobrearrefecimento foi ajustado
através da alteragfio da composigdo quimica do metal vazado, nomeadamente no que se refere
aos teores dos elementos Pb e La, adicionados quer individualmente quer em simulténeo, e,
para cada situagfio, foram calculados os sobrearrefecimentos constitucional e cinético
respectivos. O aumento do teor de Pb (variou entre 0,5% e 25%) é responsével pelo
agravamento do sobrearrefecimento constitucional, enquanto o efeito do La (variou entre
0,02% e 25%) se traduz pelo aumento do sobrearrefecimento cinético. Os autores concluiram
que o sobrearrefecimento constitucional tem uma influéncia determinante sobre a
instabilidade das interfaces, planas ou piramidais, da fase facetada, enquanto o
sobrearrefecimento cinético & responsavel pelo desenvolvimento da interface a uma

temperatura inferior, de forma a permitir o movimento dos degraus e o avango da interface.

O sobrearrefecimento constitucional estd directamente relacionado com o perfil de soluto

acumulado no liquido,  frente da interface, de que resulta um gradiente de temperatura entre




Capitulo I - Introdugdo
44

Y

a temperatura actual do liquido (T) e a da temperatura de "liquidus" da composi¢do da liga
enriquecida em soluto (TL). A determinago do sobrearrefecimento constitucional AT, em
fungdo da distancia x, 4 frente da interface, seguiu o procedimento normal (Davies, 1973):
ATo=Ty-T
= (m Co/Ko) (1-Ko) [1 —exp (-R x/ D)] - Gx

em que: m € a inclinagéio da linha de liquidus no sistema constituido pelo metal de base e o
elemento adicionado, C, é a composigio da liga original, K, € o coeficiente de distribuigdo em
equilibrio, R é a velocidade de avango da interface grafite-liquido, D ¢ a difusividade no
liquido, G ¢é o gradiente da temperatura actual do liquido € x é a disténcia da interface.

Para cada teor de Pb foi calculada a distincia maxima Xmax correspondente ao valor méximo

de sobrearrefecimento constitucional ATy, a partir da relagéio:
Xmix = (-D/R) {In G K, D/ [m C, (1- Ko) R]}

Substituindo o valor calculado de Xmsx na equagio anterior determina-se o sobrearrefecimento
constitucional AT, méaximo. Os ensaios de solidificagdo unidireccional foram realizados para
velocidades de avango da interface de 10™cm seg” e 10”7cm seg” ¢ o gradiente de temperatura

através do metal liquido foi de 10°C cm™.

O sobrearrefecimento cinético esta relacionado com a interacgo do soluto com os degraus
existentes A superficie da interface facetada, que, bloqueando o crescimento dos degraus, vai
ton}ar mais lento o avango da interface pelo mecanismo de desenvolvimento em defeitos. Na
presenca de uma baixa densidade de pontos fracos a superficie, o sobrearrefecimento
aumenta, no sentido de diminuir o raio critico dos niicleos e tornar mais eficiente a operagdo
de nucleagfio e crescimento dos cristais de grafite. O sobrearrefecimento cinético ATy foi
calculado tendo por base a correlagdo entre o raio critico dos nicleos e a concentragio de

impurezas de La na fase solida (Cs):

r=1/2 YCs
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C; ¢é igual a K,Cy, sendo K, o coeficiente de distribuicdio em equilibrio e Cy a concentragdio de
impurezas na fase lfquidé. Partindo de dados anteriormente determinados para a relagéo (r
AT}), o sobrearrefecimento cinético relativo aos diferentes valores de raio critico dos nicleos,

foi calculado a pértir da relagfio: AT, =AT) ri/rz.

O sobrearrefecimento térmico da interface serd o somatorio dos dois tipos de

sobrearrefecimento, esquematicamente representados na figura 14.

Tactual do liguido

ATgc+ ATy

Figura 14 - A esquerda, representagio do sobrearrefecimento constitucional a frente da
interface e, a direita, o sobrearrefecimento total da interface resultante da sobreposicio do

efeito cinético com o efeito constitucional (Munitz et al., 1978).

A forma da grafite foi observada pelos métodos convencionais de microscopia 6ptica e o
fenémeno da instabilidade foi observado por SEM a superficie da grafite, apés remogdo da
matriz metalica por ataque quimico, a quente com HCL 1:1. As deslocagdes em parafuso
foram analisadas por SEM ap6s ataque numa mistura de Ar/O,. A partir das observagdes
realizadas foi possivel constatar duas sequéncias de desenvolvimento instavel,

esquematicamente representadas na figura 15.

Nas lamelas, os degraus tornam-se instaveis no plano (0001), a que se segue a instabilidade

das préprias superficies ¢ o desenvolvimento de pirdmides. Nas pirdmides, os degraus tornam-
se instaveis no plano (101m) e, para sobrearrefecimentos mais acentuados, os cristais de

grafite desenvolvem-se como pirdmides ligadas pelos planos (IOiO), a que se segue a

formag@o de pequenas saliéncias 4 superficie dos planos.
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Figura 15 - Sequéncia esquemética da instabilidade da grafite: (a) lamelas de grafite (b)
pirdmides de grafite (Munitz ef al., 1978).

A figura 16 mostra o diagrama de formas da grafite nos ferros fundidos, baseado nas

alterages da forma do cristal devido ao sobrearrefecimento.

Degraus a superficie —» Cilindro
\_/
Superficies —¥»  Pirdmides

—p  Nodulos

Degraus nas faces da pirdmide

Superficies nas pirimides —  Pirdmides

Figura 16 - Correlagio entre os diferentes tipoé de instabilidade observados no
desenvolvimento da grafite ¢ a forma da grafite com o aumento do sobrearrefecimento
térmico (Minkoff, 1986).
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Para os valores mais balxos de sobrearrefecimento (~4°C) formam-se lamelas de grafite, em
que o desenvolvimento € assegurado pelo mecanismo de crescimento em defeitos. O
mecanismo da instabilidade de degraus a superficie ¢ responsavel pela ocorréncia de
pequenos c1lmdros e grafite coral (protuberdncias a superficie) para valores de
sobrearrefecimento da ordem de 9°C. Para sobrearrefecimento superiores a 9°C o
desenvolvimento das superficies das pirimides torna-se instavel, constituindo um mecanismo
de engrossamento das particulas de grafite, que, numa primeira instancia, vai originar a
formacdio de grafite compacta. Para sobrearrefecimentos da ordem de 30°C o mecanismo
intenso de instabilidades ao longo das faces do poliedro ¢ propicio ao desenvolvimento da
forma nodular (Minkoff, 1986). O autor refere ainda que, no caso de pegas de parede fina a

velocidade de arrefecimento também tem influéncia na forma da grafite.

De acordo com esta teoria os nodulos imperfeitos resultam de sobrearrefecimentos cinéticos
incorrectos ou ainda da presenga ndo balanceada de impurezas que influenciam o
sobrearrefecimento constitucional. Por exemplo, uma quantidade insuficiente de elementos
com influencia directa no sobrearrefecimento cinético, como € o caso de Mg, vai favorecer a

formagdo de formas de grafite intermédias, do tipo da grafite compacta (Stefanescu, 1997).

Mecanismo proposto para a formagcfio de envelopes de austenite

A formagio de envelopes de austenite a volta dos nodulos de grafite tem sido posta em
evidencia por virios autores, em estruturas temperadas de ferros fundidos parcialmente
solidificados, identificados através da martensite observada na matriz ledeburitica (Wetterfall
et al., 1972 e Loper et al., 1961). Os envelopes de austenite s ndo aparecem a volta dos
ncculos de grafite cuja dimens3o é inferior a um certo valor critico, sendo a sua dimensdo
fungdio do didmetro e velocidade de desenvolvimento das particulas de grafite e ainda da
composi¢iio do metal vazado. De acordo com Lux et al., (1975) a presenga frequente destes
envelopes na estrutura dos ferros nodulares tera levado a que alguns metalirgistas tivessem
justificado a forma arredondada dos nédulos de grafite ao facto de se desenvolverem no
interior de camadas s6lidas esféricas. Tal pressupde que a velocidade de difusd@o do C na ferro
s6lido é suficientemente elevada e que os envelopes de austenite se vdo expandir por acgio da
pressdo interna criada pela grafite desenvolvida no seu interior. Esta teoria foi contudo

ultrapassada em favor da teoria do desenvolvimento nos defeitos de superficie, capaz de
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explicar como e porqué a grafite se desenvolve a partir do metal liquido, com a forma de
lamelas ou de nédulos (Mihkoff etal., 1975).

Lux et al., (197'5) atribuiram a formagfio dos envelopes de austenite, ndo s6, a natureza das
fases em presenga, interferindo na estrutura e tipo do eutéctico formado, mas ainda, a cinética
de desenvolvimento de cada uma das fases. A importancia da natureza das fases traduz-se, em
primeiro lugar, pelo facto da fase ndo-facetada (4S/R < 2), que € a austenite, formar uma
camada com aspecto de envelope a volta da fase facetada (AS/R >2) que ¢ a grafite, tal como
esquematicamente representado na figura 15a. Contudo, esta capacidade da fase facetada
nuclear, com facilidade, a fase ndo-facetada, experimentalmente confirmada através de
ensaios de solidificagdo unidireccional e tempera localizada com feixe de electrdes (Hiller,
1975), ndio consegue justificar, s6 por si, a formago de envelopes de austenite a volta dos
nédulos de grafite. De acordo com varios autores (Lux et al., 1975, Kurz ef al., 1989,
Minkoff, 1986), tal resulta do facto do eutéctico dos ferros nodulares, pelo menos durante os
estagios iniciais, resultar de um desenvolvimento em separado das duas fases, formando um
eutéctico descontinuo ou divorciado, distinto do eutéctico continuo e irregular presente nos

ferros cinzentos.

Neste pressuposto importa analisar e comparar as caracteristicas especificas de
desenvolvimento dos ferros fundidos cinzentos e nodulares até 4 temperatura eutéctica,

através das trés principais 4reas de desenvolvimento do diagrama das ligas Fe-C (figura 17¢).
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O, @,

(a)
Cristal nio Cristal
facetada facetada
L
z
(b) cmpa(r):l;ada
T e
4 :Co
A c, C, B
(¢)

Fe C

Figura 17 - Representagfio esquematica do diagrama de fases eutéctico constituido por cristais
facetados e ndo-facetados. ( a ) Formagio do envelope (b ) Zona emparelthada (¢ ) As trés
regides com diferentes mecanismos de desenvolvimento 2 volta do ponto eutéctico do

diagrama das ligas de Fe-C (Lux et al., 1975).

e Na presenga de uma liga com composi¢do hipoeutéctica - regido I - a solidificagdo tem
inicio com a formagdo de austenite primdria, independentemente do facto de se tratar de
uma liga destinada a produg#io de ferro cinzento ou nodular, sendo o seu desenvolvimento
controlado por um mecanismo de difusdo. A lei desenvolvimento € parabdlica, fun¢do do
sobrearrefecimento verificado. No ferro nodular a interface austenitica ¢ dendritica
(Richert et al., 1985, Stefanescu, 1996), resultante de um sobrearrefecimento
constitucional no metal fundido, a frente da interface, a que se associa uma concentragdo

elevada de C junto da interface.
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No caso de uma liga de composigdo hipereutéctica - regido II - a solidificagdo tem inicio
com a nucleagio e desenvolvimento da grafite priméria, sendo a velocidade de
desenvolvimento da grafite controlada pela chegada de atomos & interface. De acordo com
a teoria do desenvolvimento em defeitos, a que ja nos referimos (Minkoff et al., 1975), a
existéncia de degraus na interface facetada associados a deslocagdes em parafuso, vai
permitir o desenvolvimento do cristal na direc¢fio dos planos basais (0001), a que se vai
associar a formagiio de nédulos de grafite. A lei de desenvolvimento esperada em fungdo
do sobrearrefecimento é parabdlica. Se, pelo contrério, os degraus existentes na interface

facetada sdo relativos as fronteiras de macla torcida, o desenvolvimento do cristal vai

ocorrer na direcgo dos planos prismaticos (1010), com a formagdo de lamelas de grafite.
Neste caso a lei de desenvolvimento do cristal em fungfo do sobrearrefecimento sera do
tipo exponencial. Em qualquer situagiio, o desenvolvimento da grafite priméria ¢
acompanhado por um empobrecimento em C do metal liquido adjacente, tanto mais
intenso quanto maior for o sobrearrefecimento verificado (Draper ef al., 1975). Se as
condigdes de desenvolvimento da interface (composigdo e sobrearrefecimento) sdo tais
que, a velocidade de desenvolvimento da austenite é superior & da grafite véo formar-se
envelopes de austenite & volta da grafite, marcando 0s estagios iniciais de
desenvolvimento do eutéctico. Fungiio da morfologia de desenvolvimento das fases do
eutéctico elas podem formar, ou no, uma interface comum de desenvolvimento. De notar
que, mesmo que se verifique o desenvolvimento de uma interface comum, a formagdo de
envelopes continua a verificar-se ja que vai demorar algum tempo até que as duas fases

desenvolvam uma estrutura emparelhada.

Na presenga de uma composigio eutéctica - regido III - cada uma das fases vai seguir o

" seu proprio mecanismo de desenvolvimento € a estrutura do eutéctico sera controlada pela

fase que apresentar desenvolvimento mais rapido: se for a grafite forma-se uma estrutura
emparelhado, em que as duas fases'se desenvolvem cooperativamente, se for a austenite
vai ocorrer 0 desenvolvimento d1vorc1ado ou encapsulado das duas fases. De notar que
nos sistemas constituidos por duas fases metalicas, em que se forma um eutéctico regular
(emparelhado e simétrico, em relagéo & composigio de equilibrio eutéctico), isto €, em
que as duas fases se desenvolvem cooperativamente € néo existe qualquer dificuldade de
nucleagfio, a formagdo de envelopes nunca sera possivel (Kurz et al., 1989). Nas ligas Fe-

C destinadas a produgo de ferro cinzento, a existéncia de uma fase facetada, a que se vai
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associar uma velocidade de desenvolvimento inferior & da fase ndo facetada, fortemente
influenciada pela températura, & responsével por uma alteragfio da morfologia do eutéctico
que, ao nivel do diagrama bindrio, passa a ser representada por uma zona emparethada
assimétrica, tal como esquematicamente representado na figura 17b (zona a tracejado). Tal
implica que o eutéctico se vai desenvolver a uma temperatura inferior 4 temperatura de
equilibrio eutéctico e para concentragSes distintas da composi¢do de equilibrio eutéctico.
Dentro da zona emparelhada as duas fases desenvolvem-se numa interface comum € com
um velocidade superior 4 de cada uma das fases em separado, por distribui¢do do soluto
na interface solido-liquido. Fora da zona emparelhada e desde que a composigéo do metal
seja suficientemente préxima da composi¢io eutéctica, o avango da interface vai ser
liderado por uma das fases. A solidificagio do eutéctico tem inicio com o
desenvolvimento da fase priméria correspondente, a0 mesmo tempo que a composi¢do do
metal liquido vai sendo modificada para dentro do zona emparelhada. Este € o mecanismo
proposto para o desenvolvimento do eutéctico continuo ¢ irregular dos ferros fundidos
cinzentos. Pelo contrario, no ferro nodular, qualquer que seja o sobrearrefecimento
verificado, directamente proporcional 4 velocidade de arrefecimento da liga, a velocidade
de desenvolvimento da austenite é sempre superior & da grafite, de que resulta um
eutéctico divorciado, a que se vai associar a formagio de envelopes de austenite & volta
dos nddulos de grafite.

A figura 18 mostra as curvas sugeridas para a velocidade relativa de desenvolvimento da
grafite e da austenite, em fungfio do sobrearrefecimento do metal fundido que acompanha o
desenvolvimento do eutéctico dos ferros fundidos cinzentos e nodulares (Minkoff ef al.,

1975). Como se constata nos ferros cinzentos, para um sobrearrefecimento (AT) abaixo do

ponto de equilibrio, a velocidade de desenvolvimento da grafite na direcgdo [1010] (Ray) é
superior & velocidade de desenvolvimento da austenite (R,), a que se vai associar o
desenvolvimento emparelhado das duas fases, sem formagdo de envelopes de austenite & volta
da grafite. Nos ferros nodulares, em condic;ées normais de arrefecimento, a velocidade de
desenvolvimento da austenite (R,) é superior & velocidade de desenvolvimento da grafite na
direc¢io dos planos basais [0001] (Rgz), a que se vai associar o desenvolvimento divorciado
das duas fases e formagio subsequente de envelopes de austenite a volta da grafite. Na
presenga de ferros fundidos puros ou contendo Mg, a alteragdo do mecanismo de

desenvolvimento da grafite de lamelas para nodulos ¢ acompanhado por uma redugéo




Capitulo I - Introdugdo
52

LY

consideravel da velocidade de desenvolvimento, a0 mesmo tempo que a cinética de
desenvolvimento da austenite se mantém inalterada, superior & da grafite, qualquer que seja o

sobrearrefecimento do metal liquido.

Fe-C-Si-(S)

(a)
R
AT ——
Ee-C-Si {pure)
e~C-Si- (Mg)
(b) |
R
( c ) Rg2 {0001}
Rg = [1010]

Figura 18 - Curvas sugeridas para a velocidade de desenvolvimento das fases envolvidas no
sistema das ligas Fe-C: (a) Eutéctico lamelar de grafite/austenite (b) Desenvolvimento da
grafite nodular (c) Diferentes velocidades de desenvolvimento da grafite no desenvolvimento
lamelar em que Rg; determina o hébito lamelar da grafite lamelar enquanto Rg dd a

velocidade de engrossamento das lamelas (Lux ef al., 1975).

Como se constata nos ferros cinzentos, para um sobrearrefecimento (AT) abaixo do ponto de

equilibrio, a velocidade de desenvolvimento da grafite na direcgdio [1010] (Rgy) é superior &
velocidade de desenvolvimento da austenite (Ry), a que se vai associar o desenvolvimento
emparelhado das duas fases, sem formagdo de envelopes de austenite & volta da grafite. Nos
ferros nodulares, em condigdes normais de arrefecimento, a velocidade de desenvolvimento
da austenite (R,) é superior a velocidade de desenvolvimento da grafite na direcg@o dos planos
basais [0001] (Rez), a que se vai associar o desenvolvimento divorciado das duas fases e

formagdio subsequente de envelopes de austenite & volta da grafite. Na presenca de ferros’
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fundidos puros ou contendo Mg, a alteragdo do mecanismo de desenvolvimento da grafite de
lamelas para nodulos ¢ acompanhado por uma redugio consideravel da velocidade de
desenvolvimento, ao mesmo tempo que a cinética de desenvolvimento da austenite se mantém

inalterada, superior & da grafite, qualquer que seja o sobrearrefecimento do metal liquido.

Assim, na presenga de uma composi¢o eutéctica, ligéiramente sobressaturado em carbono, o
desenvolvimento do eutéctico de ferro nodular vai ter inicio com a nucleagéio ¢
desenvolvimento da grafite, até a formacfo da fase austenitica entre a grafite e o metal
liquido. Na eventualidade da transformagfio eutéctico ter inicio com a nucleagdo ¢
desenvolvimento de dendrites de austenite, o enriquecimento em C do metal liquido, na
vizinhanga da interface, segue a extensdo da linha de liquidus abaixo da temperatura de
equilibrio eutéctico, determinante para o teor maximo de C junto da interface. O
sobrearrefecimento do metal liquido a frente da interface vai favorecer a nucleagdo de nodulos
de grafite nesta regio e o desenvolvimento subsequente de envelopes de austenite, devido ao

empobrecimento em C.

De acordo com Stefanescu, (1996) uma vez formado o envelope de austenite & volta da grafite
a forga motriz da reacgdo eutéctica sera o gradiente de C entre as interfaces austenite/liquido

(y/L) e austenite/grafite (G/y), tal como esquematicamente representado na figura 19.

Temperatura (°C)

CoY Cly cHL

Composigao, %

Composiggo, %

Raio
Figura 19 - Representagiio esquemdtica do perfil da concentragdo de C através do metal

liquido e do envelope de austenite tendo por base o diagrama binario Fe-C (Stefanescu, 1996).
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Influéncia dos principais elementos de liga no processo de solidificagfio

A influéncia dos elementos de liga no processo de solidificagio das ligas Fe-C, seguindo o
diagrama estavel ou metaestavel, ¢ determinada pela variagfio dos pardmetros termodinimicos
de potencial quimico e actividade dos elementos em solugo, fungdio do proprio elemento € da
percentagem de adigfo realizada (Stefanescu, 1992b). Neste pressuposto importa definir, em
primeiro lugar, o que se entende por potencial quimico e actividade dos elementos quimicos

presentes em solugdo (Porter ef al., 1981, Katz, 1992).

Numa solugfio binaria ideal, caracterizada por um processo de mistura dos elementos A ¢ B
sem absorgdo nem libertagdo de calor, em que, portanto, o calor de mistura AHmpiswra € nulo € a2
variago de energia interna do sistema AGmiswa € apenas devida a diferenga de entropia
ASpisura €ntre os estados misturado ¢ ndo misturado (AGumistura = - TASmistura), © potencial
quimico de qualquer dos elementos, igualmente designado por energia livre molar parcial, €
definido pela variagdo da energia livre, a préssdo, temperatura ¢ nimero de moles constante
do outro elemento, resultante da adigio ou remogio de um numero limitado de moles ao

sistema, representado pela relagio: pa = (0G/0na) p, T, ns

Para temperatura e pressdo constante, a energia livre do sistema serd dada por:
G=pa Xa+pg Xp

em que: pa € Wp representam os potenciais quimicos dos elementos A ¢ B presentes no

sistema, expressos em Jmole™!, e X4 e Xp indicam as fracgdes molares correspondentes, no
pressuposto de X5 + Xg=1.

Se designarmos por Ga e Gp as energias livres molares dos elementos A e B, a variagdo dos

potenciais quimicos em soluggo, fungio da composi¢do da mistura, sera dada por:

pA=Ga+RT In X,y
pug =Gp+ RT In Xp

em que: R é a constante dos gases perfeitos ¢ T ¢ a temperatura absoluta.
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A figura 20 mostra, para o caso das solugdes ideais, a relagéio entre a curva de energia livre

molar e os potenciais quinﬁcos dos elementos A ¢ B.

l
b} .Os
Ga lq
InX, -RT In X5
NS - d Ys
A Xg —— B

Figura 20 - Relagdo entre a curva de energia livre molar e os potenciais quimicos dos

elementos A e B, para o caso de uma solugdo ideal (Porter et al., 1981).

Na presenga de solugdes regulares, em que a mistura dos dois elementos € acompanhada por
absorg#o ou libertagfio de calor (AHmiswr#0), 0 potencial quimico dos elementos na mistura

passa a ser avaliado pela relagéo:

pa=Ga+Q(1-Xa) +RTInXa
|.LB=GB+Q(1-XB)2+RTlnXB

em que Q =N, Z g, sendo N, o ntimero de Avogadro, Z o ntimero de ligagGes por atomo € € 0
diferencial entre a energia de ligagsio do tipo A-B e a média das energias de ligagéo do tipo A-
A e B-B. De referir que as energias €aa, €pp € £ap tém valores negativos, sendo tanto mais
negativos quanto mais fortes forem as ligag3es. Para um valor de € <0 os 4tomos em solugdo
tém tendéncia a ficar rodeados por atomos do tipo oposto (ligagSes do tipo A-B), enquanto
que, para € > 0 a tendéncia é para ficarem preferencialmente rodeados por dtomos do mesmo
tipo(ligagdes do tipo A-A ou B-B), afastando-se, cada vez mais, da distribui¢do aleatoria
estavel dos 4tomos em solugfo. Com o aumento de €, maior serd o potencial quimico dos
elementos em solugdo, o que, tendo implicito um acréscimo da energia livre do sistema, se
traduz numa menor estabilidade dos elementos em solugio, a que se associa uma tendéncia
dos atomos para abandonarem a solugfo. Se designarmos pora a actividade dos elementos em
solugdo, as equagdes dos potenciais quimicos podem ser descritas com uma forma idéntica a

utilizada no caso das solugdes binarias ideais:
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pa=Ga+RTInaa
p,B“—-‘GB'i‘RTlnaB

As actividades dos elementos podem ser determinadas em relagio ao material puro ou em
relagio a solugdes diluidas a 1% (em peso), conhecidas por actividades Raoultian ou Henrian,
respectivamente (Katz, 1992). Em qualquer situago, a relagdo entre a curva de energia livre e
as actividades dos elementos A ¢ B em solu¢do assume uma forma idéntica a representada na
figura 16, bastando substituir, na parcela logaritmica das ordenadas, as fracgdes molares pelas
actividades respectivas. Se a alteragdo da composigio do sistema implicar uma diminuigdo da
actividade dos elementos em solugfo, a sua solubilidade aumenta e maior ser4 a relutdncia dos
4tomos para abandonarem a solugdo; pelo contrario, se a actividade dos elementos em solugdo
for aumentada, a sua solubilidade diminui, favorecendo a tendéncia para os &atomos
abandonarem a solu¢io. Em resumo, tanto o potencial quimico como a actividade dos
elementos em solugéio permite avaliar a tendéncia dos 4tomos para abandonar a solugdo. As
actividades aa € gp variam normalmente com a composi¢io da mistura, fungdo das fracgdes

molares X € Xp:

In (aa/Xa) = Q/ RT (1-Xa)
In (ap/Xg) = Q/ RT (1-Xg)*

As relagdes (a/X) definem os coeficientes de actividade dos elementos qué representam os
desvios em relagfio aos comportamentos em solugdo ideal (coeficiente igual a 1). A titulo de
exemplo podemos referir que, no ferro liquido aquecido a 1550°C, o aumento da fracglo
molar de C de 0,1 para 0,2 é acompanhado por um aumento do coeficiente de actividade de
1,6 para 4,5.

No caso das ligas Fe-C, a adigio suplementar de um terceiro elemento de liga ao metal
fundido & normalmente acompanhada por uma variagdo da actividade do C, traduzida por uma
variagio da solubilidade do C no metal liquido. A adigio de um elemento de liga responsavel
por um aumento da actividade do C em solug&o, ao ser acompanhada por uma diminuig¢do da
solubilidade do C em solugiio, vai favorecer a solidificagdo segundo o diagrama estavel Fe-
grafite; pelo contrario, a adi¢io de um terceiro elemento capaz de diminuir a actividade do C
em solugdo, aumentando a solubilidade do C em solugdo, vai favorecer a solidificagdo

segundo o diagrama de equilibrio metaestavel Fe-Fe;C. Os primeiros elementos constituem o




Capitulo I - Introducdo
57

grupo dos chamados elementos grafitizantes (Si, Al, Ni, ‘Cu, etc), que se concentram nas
regides que solidificam em primeiro lugar, e os segundos constituem o grupo dos chamados
elementos antigrafitizantes ou carburigenos (Mn, Mo, Cr, P, etc), com tendéncia para se
concentrarem nas Gltimas porgdes de liquido a solidificar (Schissler et al., 1985, 1991). Em
resumo, os elementos grafitizantes reduzem a solubilidade do C no metal liquido, enquanto os
elementos antigrafitizantes sdo responsaveis por um aumento da capacidade do metal liquido
para dissolver mais C. O aumento ou diminui¢do da solubilidade do C no metal liquido,
resultante da adi¢io de um terceiro elemento de liga ao sistema bindrio Fe-C, a que

passaremos a designar A%C”, pode ser determinada pela relagdo (Stefanescu, 1992b):
A%Cx = %meax - %Cmax

em que: %C*max Tepresenta a concentragdo méxima de C no metal liquido do sistema terndrio
Fe-C-X, expressa em percentagem em peso, € %Cua representa a concentragdo méaxima de C
no metal liquido do sistema binario Fe-C, 4 mesma temperatura € igualmente expressa em
percentagem em peso. A concentragio %Cmax pode ser determinada a partir da equagdio da

linha de solubilidade maxima do C no metal liquido, em fung#io da temperatura:
%Cmax = 1,3 +2,57x 10°T (*)

sendo T a temperatura do metal liquido em graus Celsius.

Uma vez conhecidos os factores m de variagio da solubilidade do C nas ligas terndrias de Fe-
C-X saturadas de C, para os diferentes elementos de liga, a variagdo efectiva do teor de Cno

metal liquido A%C" sera determinada pela relaggo:
A%C*=m. %X

em que: %X representa o acréscimo de concentragdo do elemento de liga X na liga ternéria
Fe-C-X, expresso em percentagem em peso. No quadro 5 estdo registados, para os principais
elementos de liga, os factores m de variagfio da solubilidade do C, vélidos para concentracdes
até 5%.
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Quadro 5
Factores de vafiag:ﬁo da solubilidade do C nas ligas ternarias de Fe-C-X

saturadas de C para os dois grupos de elementos de liga (Stefanescu, 1992b).

Elementos grafitizantes Elementos ndo-grafitizantes
Elemento m Elemento m
Cc -0,61 Mn +0,028
Si -0,31 Mo +0,014
P -0,33 Cr +0,064
Al -0,22 Ti +0,159
Ni -0,051 A" +0,105
Cu -0,076

Assim, os elementos grafitizantes, apresentando factores de variago de solubilidade do C no
metal fundido negativos, véo favorecer a libertagdio de atomos de C para a nucleagdo e
desenvolvimento da grafite, enquanto os elementos ndo grafitizantes ou carburigenos,
apresentando factores de variagdo da solubilidade do C positivos, véo promover a formagdo
de carbonetos. Assumindo que os valores de m registados no quadro para os diagramas
ternarios Fe-C-X sio igualmente vélidos para os sistemas multicomponentes, para qualquer

combinagdo, a solubilidade méxima de C em solug#o sera representada por:

Si . .
%Crnax i, Mn, P, S,...__ %Cpax + A% CSi-Mn, P,S.

= %Cpnax + A%CS + A%CM + A%CE + A%CS + ...

Substituindo %Cmax pela equagdio acima referida (*) e representando as restantes parcelas

pelos valores correspondentes da variagdo efectiva do teor de C no metal liquido, a equagéo

assume a seguinte forma:
%C S MM P S 1 3+ 2,57 x 10°T - 0,31%8Si + 0,027%Mn - 0,33%P +0,4%S + ....

Procedendo de forma idéntica, sera deduzida a equagdo do carbono equivalente Ceq do metal
em relag@o ao teor de C analisado:
Ceq = %Canstisado - A%CS - A%CT - A%CM - A%C + ...
= %Canatisado + 0.31%S1+ 0.33%P- 0.027%Mn - 0.4%S
~ %Canalisado + 1/3 (%SI+ %P)
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I-2. Ferros nodulares austemperados

I-2.1. Generalidades

De acordo com citagBes da literatura, as primeiras aplicagdes industriais conhecidas de pegas
técnicas em ferro nodular austémperado, destinadas a equipamentos do exército dos EU.Aea
maquinas de movimentagio de terras, substituindo pecas anteriormente fabricadas em aco,
datam da década de 50 e foram produzidas pela International Harvester Company (c.f. Forrest,
1985, Magalhdes, 1988, Santos, 1988). Contudo, s6 a partir da década de 70 o ferro nodular
austémperado, vulgarmente designado por ADI (iniciais da designagdio anglo-saxénica de
Austempered Ductile Iron), passou a ocupar lugar de destaque nos programas de pesquisa €
investigag#o aplicada da comunidade cientifica mundial, a que se juntaram importantes grupos
industriais, tais como a Kymi Kymmene da Finlandia (actualmente integrada no grupo
empresarial JOT-Companies Ltd), General Motors dos Estados Unidos e Georg Fisher da
Suica, entre outros.

Entretanto, foi necessaria mais de uma década de intensa actividade cientifica e aplicada,
claramente evidenciada quer pelo niimero de artigos publicados em congressos ¢ revistas da
especialidade, quer pelas conferéncias internacionais levadas a efeito exclusivamente sobre 0
tema dos ADI, de que realgamos a primeira, organizada pela A.S.M. em 1984 (23
comunicagdes) e a segunda, organizada pela A.SM.E, dois anos mais tarde, (39
comunicagdes), para que o ADI tenha sido admitido, por parte da American Society for Testing
and Materials, como um novo material da familia dos ferros fundidos nodulares. Dai ter sido
publicada a norma ASTM 897-90, acompanhada pela introdugdo dos ferros nodulares
austémperados no capitulo relativo aos ferros ducteis, do volume 1 do Metals Handbook
“Properties and selection: Irons, Steels and High-performance alloys™, reeditado no mesmo ano
(ASM Committee, 1978, Jenkins et al., 1990). Em 1991, teve lugar a terceira conferéncia
internacional, desta vez sob a égide da Associagdo Americana de Fundigdo AFS (35

comunicacdes), em colaboragdo com mais cinco associagdes afins dos E.U., Europa e Japdo.

Com a aprovagdio da norma ASTM 897-90 foram definidos cinco graus de ADI, a que
correspondem as propriedades mecanicas minimas indicadas no quadro 6. Por proposta do
instituto de fundigio VDG, o instituto alemo de normalizagdo publicou, em 1996, o projecto
de norma DIN EN 1564, o qual especifica apenas 4 classes de ADL
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Quadro 6
Propriedades mecdnicas dos graus de ADI definidos na norma ASTM 897-90
Grau “ Rm (MPa) | Ry, (MPa) | A (%) K@Q)* | BHN **
1 | 850 550 10 100 269-321
2 1050 700 7 80 302-363
3 1200 850 4 60 314-444
4 1400 1100 1 35 388-477
5 1600 1300 - - 444-555

* Provetes ndo entalhados ensaiados a 22+4 °C. Os valores indicados sdo a média dos trés resultados
mais elevados das quatro amostras ensaiadas.

** Valores incluidos na norma apenas a titulo indicativo

Relativamente & proposta de classes anteriormente apresentada pelo instituto de fundigdo VDG
(cf. Kovacs, 1996), registam-se reajustamentos significativos nos limites fixados para as
diferentes caracteristicas de tracgdo e dureza, para além da omissdo do grau de resisténcia mais
elevada, entfio designado por GGG 150B.

Por ocasido da conferéncia internacional sobre ADI e simulagdo, levada a efeito na Finldndia
em Maio de 1997, organizada pela Universidade Tecnologica de Helsinquia, em estreita
colaboragfio com o grupo empresarial JOT-Companies Ltd (antiga Kymi Kymmene) e em que a
candidata participou, foi possivel constatar que este grupo dispde de uma especificago técnica
para a produgdo de pecas em ADI, significativamente distinta da norma e projecto de norma
internacionais, j4 referidas. O grupo empresarial JOT-Companies Ltd retine actualmente vérias
empresas, entre as quais uma fundi¢do de ferro nodular, a produzir cerca de 15000 toneladas
por ano, de pegas técnicas acabadas, de média dimensdo, em que cerca de 2000 toneladas sdo
fornecidas em ADI, com a marca comercial Kymenite. A empresa dispde de duas instalagdes
de tratamento térmico de austémpera, uma das quais € muito recente € totalmente automatizada.
As pecas actualmente fabricadas em ADI destinam-se, fundamentalmente, a equipamentos
pesados da industria de papel. O posicionamento relativo dos graus de ADI definidos nas

normas e especificagfio técnica disponiveis estd indicado nos graficos da figura 21 e 22.




Capitulo I - Introdugdo
61

'8 ASTM ZEN-DIN M Kymenite| T ASTM ZIEN-DIN M Kymenite |

A (%)

Grau de ADI Grau de ADI

Figuras 21 e 22 - Posicionamento relativo da tensao de rotura & tracgfio (2 esquerda) e da
extensfio ap6s rotura (2 direita) dos graus de ADI previstos nas normas ASTM897, prEN-DIN
1564 e especificagio Kymenite (Salonen, 1997).

Constata-se que a norma ASTM ¢ relativamente mais exigente do que o projecto de norma
mais recente, EN-DIN. Por um lado, s6 a norma ASTM prevé a possibilidade de fornecimento
de pecas de muito alta resisténcia a tracgfo, sem limites especificados de ductilidade e
resisténcia ao impacto, a0 mesmo tempo que impde, para niveis idénticos de resisténcia a
tracgdio, caracteristicas de ductilidade, de modo geral, mais elevadas. De notar a maior
prudéncia da especificagio Finlandesa, nomeadamente no que se refere ao grau de maior

resisténcia mecAnica proposta, para fornecimento de pegas a clientes.

A figura 23 mostra o posicionamento relativo dos graus de ADI em relago aos ferros fundidos
mais correntes (Ohide et al., 1994). Em relagio aos ferros nodulares tradicionais, os ADI
permitem, para o mesmo nivel de ductilidade, mais que duplicar a resisténcia a tracgdo, ou
entdo, para valores idénticos de resisténcia a tracgdio asseguram um aumento consideravel da
extensdo ap6és rotura do material, para além das melhorias conseguidas ao nivel das

propriedades de resisténcia ao desgaste e a fadiga, amplamente divulgadas na literatura.

Apesar da normalizagio existente, crucial para a aceitagdo e vida de qualquer material de
engenharia, e do alto nivel das performances tecnolégicas esperadas, t€m sido sentidas

dificuldades consideraveis na aceitagio e entrada em produgdo do novo material.
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Figura 23 — Posicionamento relativo dos graus de ADI em relagio aos ferros fundidos mais
correntes (Ohide et al., 1994): FC - ferro cinzento; FN - ferro nodular; FMN - ferro maledvel de

coragiio negro; FMP - ferro maleével perlitico; ADI - ferro nodular austémperado.

Factores diversos tais como, a originalidade e complexidade da metalurgia do novo material
em relagio aos materiais correntes, também obtidos por fundigdo, a especificidade do
processo metaltrgico e da propria insialagﬁo de tratamento térmico, aliados as dificuldades
inerentes a aferigio da qualidade metalirgica das pegas tratadas e 3 identificagio das
principais causas responsiveis pelas néo qualidades do material fabricado, constituem um
leque importante de factores que estardio na base das estatisticas de produgdo de pegas em
ADI, muito aquém das previsdes iniciais. A necessidade de divulgagio do novo material tem-
se feito sentir das formas mais variadas, ao longo dos ultimos anos (Miska, ef al., 1986,
Dorozil et al., 1991, Harding, 1993, Hayrynen, 1995, Applied process, 1995, Forrest, 1996,
Johansson, 1997). Segundo os resultados de um estudo de mercado realizado nos Estados
Unidos no final da década de 80, as potencialidades de aplicagdo de ADI atingem cerca de 10
milhes de toneladas/ano! (Voigt, 1989). Relativamente aos anos de 1985 ¢ 1988, o volume
de produgsio mundial estimada foi de 8000 ¢ 30000 toneladas, respectivamente, 0 que apenas
representa 0,13% e 0,5% da produgdo rhundﬁal de ferro nodular. R.D. Forrest (1996) refere
que em 1995 a produgdo mundial de ADI rondou as 60000 toneladas, das quais, cerca de
metade foram produzidas nos E.U. e 20000 toneladas na Europa, representando esta ultima
cerca de 0,6% da produgdo total de ferro nodular nos paises do C.A.EF. Para os proximos
anos, o crescimento anual esperado é da ordem de 15%, bastante superior & média prevista

para os restantes materiais fundidos (Rundman, 1997).
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1-2.2. Metalurgia fisica e cinética da reacgio de austémpera

A técnica adoptada para a realizago do tratamento térmico de austémpera dos ferros fundidos
nodulares & idéntica a dos agos. A figura 24 mostra, de forma esquematica, o ciclo térmico
realizado. Genericamente, o material é aquecido até uma temperatura do dominio austenitico
e, apos estdgio, é sujeito a austémpera em banho de sais, mantido a uma temperatura de
transformagdo isotérmica do dominio bainitico, situado entre os dominios perliticos e
martensiticos das curvas TTT. No final do estigio o material ¢ arrefecido em agua. No
capitulo 1-2.3, tanto o ciclo térmico, como 0s diferentes procedimentos de austémpera, serdo

analisados em pormenor.

4 Austenitizagio (850-950°C)

g Tempéra
5 : .
a Austémpera (250-400°C)
g ——
=
Aquecimento
Arrefecimento
4>
Tempo

Figura 24 - Esquema do ciclo de tratamento térmico de austémpera.

A metalurgia fisica da reacgfio de austémpera presente nos ferros fundidos austemperados ¢
significativamente distinta da verificada nos agos bainiticos classicos, estudados pela primeira
vez por Bain e Davenport, em 1931 (Vasudevan ef al., 1958, Honeycombe, 1981, Keough ef
al., 1995). Nestes, a matriz bainitica, essencialmente constituida por ferrite (o) e carbonetos,
resulta da transformagfio isotérmica da austenite mde (y), a uma temperatura do dominio

bainitico, normalmente representada por: ¥ —> a + carbonetos

O tempo de estagio é estabelecido numa 6ptica de tempo minimo, néo sendo aconselhéveis
tempos mais prolongados apenas por razdes de ordem econémica. O ensaio de dureza ¢

normalmente suficiente para aferir a qualidade do material. Fungdo primordial da temperatura
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de transformagdo isotérmica adoptada, as estruturas bainiticas dos agos dividem-se em dois
grupos: bainite superior e bainite inferior. Enquanto na bainite superior, as plaquetas de
ferrite, finas e paralelas, alternam com os feixes de carbonetos, continuos ou descontinuos, na
bainite inferior,‘os carbonetos encontram-se finamente dispersos no interior das plaquetas de
ferrite. De acordo com os estudos realizados por Vasudevan ef al., (1958) verifica-se que as
diferengas microestruturais analisadas estdo em sintonia com o facto de, para temperaturas do
dominio bainitico superior (Bs), a cinética da transformag&o austenite / bainite é controlada
pela velocidade de difusdo do C na austenite, enquanto que, para temperaturas do dominio
bainitico inferior (Bi), o factor que controla a transformaggo ¢ a velocidade de difusdo do Cna

ferrite sobressaturada.

Nos ADIs, a presenga de teores elevados de Si na matriz austenitizada dos ferros nodulares,
suprime, ou pelo menos retarda, a formagdio de carbonetos no decurso da reacgdo de
austémpera, 20 mesmo tempo que assegura a nucleago da ferrite em locais preferenciais da
austenite mfe, nomeadamente nas proximidades das interfaces grafite/austenite (Rundman et
al., 1982, Gundlach et al., 1985, Nieswaag et al., 1985). Tanto a nucleagdo da ferrite, como o
seu crescimento posterior para o interior da matriz sio acompanhados pela rejeiclio de C para
a austenite envolvente, de que resulta um abaixamento gradual da temperatura de inicio da
transformagfio martensitica (Ms) até temperaturas negativas, com a consequente
metaestabilidade da austenite a temperaturas proximas da ambiente (Mallia e al., 1998). De
acordo com Rouns and Rundmans (c.f. Mallia ef al., 1998), para um ferro nodular com 3,5%C
e 2,5%Si, a relagdo entre o teor de C presente na austenite transformada (C,) e a temperatura

de inicio da transformaggio martensitica (Ms) é representada por:  Ms (°C) = 400-260.(Cy)

Coin o enriquecimento gradual em C da austenite, o crescimento da ferrite vai sendo cada vez
mais moderado, até que & suspenso. Nesta altura, a austenite torna-se metaestavel e a reacgo
de austémpera aparentemente termina. Com efeito, para a grande maioria das temperaturas de
transformagéio isotérmica utilizadas, ao fim de um tempo de estégio de duragdo variavel, vai
ocorrer a sua transformacfio na estrutura de equilfbrio estavel, constituida por ferrite e
carbonetos. Tendo presente este comportamento, a reacgdo completa de austémpera dos ferros
nodulares, para temperaturas de transformago isotérmica do dominio bainitico superior (Bs),

pode entfio ser representada como se segue (Schissler, 1985):




Capitulo I- Introdugdo
65

.

1° estagio Yo —> @ +YHC
2° estagio Yuc —> o + carbonetos

em que: Y, - fepresenta a austenite mée de alto teor em silicio ap6s estégio a temperatura de
austenitizagio
a. - representa a ferrite acicular sobressaturada

YHC - Tepresenta a austenite rica em C, estével & temperatura ambiente

Para temperaturas de transformagdo isotérmica do dominio bainitico inferior (Ms<0<Bi),
torna-se inevitdvel, j4 no decurso do 1° estdgio, a precipitagdo de carbonetos, em
consequéncia da baixa velocidade de difusdo do C na ferrite sobressaturada. A temperatura de
transi¢io entre os dois tipos de microestrutura ndo € fixa, podendo variar em fun¢do da |
composicdo da liga e da temperatura de austenitizagio adoptada (Rundman et al., 1982,
Moore et al., 1987). Em qualquer caso, os melhores resultados das caracteristicas mecinicas
ensaiadas estio associados a matriz do final do 1° estigio, essencialmente constituida por
ferrite e austenite de alto teor em C, a que se convencionou designar ausferrite (ASTM A644-
92). Na figura 25 esta esquematicamente representada a evolugdo da microestrutura dos ferros
nodulares austemperados, em fingfio do tempo de estagio 4 temperatura de transformagdo
isotérmica, no dominio das altas (a) ¢ baixas (b) temperaturas. De acordo com o previsto, a
interrupgio da reacgdo de austémpera antes do final do 1° estigio vai originar a presenca de
martensite na microestrutura da matriz, em resultado do enriquecimento insuficiente da
austenite em C, a que corresponde uma temperatura Ms superior 4 temperatura ambiente.
Tempos de transformagfio isotérmica ultrapassando o tempo de inicio do 2° estagio sdo
responséveis por uma diminuigio da percentagem de austenite na matriz, a0 mesmo tempo
que se verifica um acréscimo dos teores de ferrite € carbonetos. Para tempos de transformagdo
compreendidos entre o fim do 1° estigio e o inicio do 2° verifica-se que a percentagem de
austenite transformada presente na matriz ¢ praticamente constante. O intervalo de tempo
compreendido entre o fim do 1° estigio e o inicio do 2°, durante o qual nfio se verificam
alteragdes sensiveis da microestrutura da ausferrite e as caracteristicas mecénicas ndo sofrem

alteracdes significativas, é normalmente designado por janela do processo.
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Figura 25 - Percentagem de transformagio e alteragdes microestruturais durante o 1° e 2°

estdgios e janela do processo: a alta temperatura (em cima) ¢ a baixa temperatura (em baixo)

de transformagdo isotérmica (Darwish et al., 1993).

Tempos de transformagdo acima da janela do processo sdo responsiveis pela entrada em
funcionamento do 2° estagio da reacgiio de austémpera, a que se vai associar uma diminuigio
do teor de austenite transformada presente na matriz, a0 mesmo (empo que s¢ verifica um
acréscimo simultdneo dos teores de ferrite e carbonetos. Ao fim de um tempo de estigio
determinado, fung¢fio primordial da temperatura de transformagdo isotérmica utilizada, a
matriz ser4 totalmente constituida por ferrite e carbonetos. A literatura tem demonstrado que a
formagdo de martensite na matriz, para témpqs de estégio inferiores aos da janela do processo
ou a precipitagio de carbonetos, para tempos superiores a0 da janela do processo, s3o
altamente nocivos para os resultados das propriedades mecanicas, em particular no que se
refere & extensdo apés rotura e resisténcia ao resisténcia ao choque. Na ausferrite, a forma da
ferrite, o espagamento ferrite/austenite € a quantidade relativa de ferrite e de austenite estdo

directamente relacionadas com a temperatura de transformagdo isotérmica da reacgdo de
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austémpera. A medida que a temperatura de transformagdo isotérmica diminui as estruturas
tornam-se mais finas e mais resistentes: as plaquetas de ferrite grosseira vdo dar lugar a
agulhas de ferrite acicular, cada vez mais finas, a0 mesmo tempo que as particulas de
austenite se tornam mais finas e diminui o espagamento entre os dois microconstituintes. A
figura 26 mostra, apés ataque com Nital e a alta ampliagdo, a microestrutura tipica da

ausferrite formada as temperaturas de transformag3o isotérmica de 370°C e 3 15°C.

Figura 26 - Microestrutura tipica da ausferrite formada as temperaturas de transformagdo
isotérmica de 370°C (em cima) e 315°C (em baixo). Ataque com Nital (x5000). (Kovacs,
1996).

A existéncia de composi¢des heterogéneas na matriz dos ferros fundidos nodulares,
intrinsecamente relacionadas com o processo de microsegregagdo dos elementos de liga

durante o processo de solidificagdo do metal vazado, agravada pela necessidade de adigéio de
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elementos de liga pertlitizantes, capaz de garantir temperabilidade da liga na altura da
austempera, séo responsé'veis por desfasamentos acentuados da reacgdo de austémpera ao
longo da matriz, tanto no que se refere ao arranque do 1° estagio junto das interfaces
grafite/matriz e nas fronteiras de grdo das células eutécticas, como quanto & velocidade de
avango da reacgo nas duas regides. No limite, 0 2° estagio da reacgdo de austémpera pode ter
inicio no interior das células eutécticas, antes do 1° estigio ter arrancado nas zonas de
fronteira grdo. Por esta raz#io as estruturas ausferriticas normalmente obtidas sfo mais
complexas do que as teoricamente previstas (Schissler et al., 1987, Voigt, 1989, Tartera et al.,
1985, Harding, 1991, Kaspers et al., 1995, Grech, 1991, Kovacs, 1994). Na realidade, a par da
austenite metaestavel, de alto teor em C, existe sempre, em maior ou menor quantidade,
austenite que sofreu um enriquecimento inferior em C, a que associa uma temperatura Ms
relativamente mais elevada e mais préxima da temperatura ambiente. Esta austenite ¢
susceptivel de ser transformada em martensite por mecanismo de endurecimento, durante as
operagdes subsequentes de maquinagem, laminagem ou shot peening, ou ainda, por
arrefecimento abaixo da temperatura Ms. Além destas duas qualidades de austenite pode
ainda existir austenite ndo-transformada, associada as 4reas da estrutura de maior
concentraciio de C e elementos de liga perlitizantes, com composigdo idéntica a da austenite
original, no final do estégio de austenitizagdo, susceptivel de se transformar em martensite na

altura do arrefecimento até A temperatura ambiente.

A cinética da reac¢fio de austémpera e a extensdo da janela do processo variam, em primeiro
lugar, com a temperatura de transformagfo isotérmica adoptada, podendo ainda ser
influenciadas pela composigdo da liga, no que se refere 2 natureza e taxa de adicdo dos
elementos de liga utilizados, e temperatura de austenitizagdo. Os tempos de estagio da reacgdo
de zustémpera, ou melhor, os intervalos de tempo de estigio metalurgicamente correcto, a que
se associam os melhores resultados das caracteristicas mecanicas ensaiadas e demais
performances tecnolégicas, sio determinados pela cinética da reacgdo de austémpera as
diferentes temperaturas de transformagfo isotérmica. Com vista a maximizagdo dos
resultados, muitos trabalhos publicados tém estudado a cinética da reacgdo de austémpera em
ligas de diferentes composig@es, austenitizadas a temperaturas distintas e sujeitas a estagios de
duragfio varidvel, a diferentes temperaturas de austémpera. As figuras 27, 28 e 29 mostram,

respectivamente, a influéncia dos parimetros de temperatura de austenitizagio e de
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temperatura austempera, da temperatura ¢ do tempo de austempera e ainda da adigdo de

elementos de liga nos resultados das caracteristicas mecanicas ensaiadas (Dorazil, 1991).
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Figuras 27 - Nodular ndo ligado. Estudo da influéncia das temperaturas de austenitizag@o e de
austémpera nos resultados de: a) tensdo de rotura a tracgio b) tensdo limite de elasticidade a

0,2%, c) dureza Brinell d) extensdio apés rotura €) resisténcia ao choque (Dorazil, 1991).

Para além da avaliaciio da cinética da reacgdo de austémpera a partir dos resultados das
caracteristicas mecinicas ensaiadas alguns .autores comparam a evolugdo das variaveis
metalirgicas que definem a qualidade da ausferrite: teor de C na ausferrite (C,), frac¢@o
ponderal de austenite na matriz (X,) e percentagem de austenite ndo transformada (Xuy), a que
se pode associar a ocorréncia de martensite (Rundman et al., 1982, Rouns ef al., 1984, Rouns
et al., 1987, Darwish et al., 1993a, Darwish et al., 1993b). Genericamente, o teor de C na

ausferrite (C,) aumenta de uma forma regular com o tempo de estdgio, passa por um valor ou
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patamar méximo, para, de seguida, apresentar uma diminui¢o gradual. De forma idéntica, a
fraccio ponderal de austenite na matriz (X,) passa por um valor maximo, enquanto a

percentagem de austenite ndo transformada (Xu,) desce continuamente até atingir um patamar

minimo.
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Figuras 28 - Nodular ndo ligado. Influéncia do tempo de austémpera as temperaturas de
transformago isotérmica de 300°C, 350°C e 400°C, nos resultados de: a) tenséo de rotura a

tracgio b) dureza Brinell c) extensdo apés rotura d) teor de austenite na ausferrite (Dorazil,
1991).

Por ultimo, de referir a possibilidade de estudar e comparar as cinéticas das transformacdes
isotérmicas pela técnica dilatométrica, a partir da andlise das curvas da frac¢do transformada

em funcdo do tempo de estagio a temperatura de austempera (Santos ef al., 1998).
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Figuras 29 - Nodular de diferentes composigdes em elementos de liga Influéncia da

temperatura de transformagdo isotérmica nos resultados de: a) tensdio de rotura a tracgdo b)

dureza Brinell c) extensdo apds rotura d) teor de austenite na ausferrite (Dorazil, 1991).
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I-2.2.1.Influencia da temperatura de austenitizagiio

A presenga de graﬁte na matriz dos ferros nodulares vai permitir alterar e ajustar o teor de
carbono presente na austenite mie aquecida, fungio da temperatura adoptada para o estdgio
de austenitizagdo que precede a reacgiio de austempera. E este comportamento especifico dos
ferros nodulares que permite interferir, dentro de certos limites, nos pardmetros
termodinimicos que controlam o equilibrio metaestavel da reacgo de austempera, tal como
esquematicamente representado na figura 30. Nesta figura esta representado o diagrama de
equilibrio metaestavel das ligas Fe-C-Si, com cerca de 2%Si, e as curvas de energia livre das
trés fases - ferrite (cr), austenite (y) e cementite (Fe3C) - para a temperatura de transformagdo

isotérmica Ta.
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Figura 30 — Representagdo esquemética do diagrama de equilfbrio metaestavel das ligas Fe-C-
Si, com cerca de 2%Si, e das curvas de energia livre da ferrite (), austenite (y) e cementite
(Fe3C) (Darwish et al., 1993b).
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Para a liga em questdo, C’yr e C°, representam o teor de carbono dissolvido na austenite me,
apés austenitizagfio da matriz as temperaturas Ty ¢ Tz (C%1>C°2 porque T1>T2). A presenca de
Si, ao retardar a precipitagio de carbonetos durante o arrefecimento rdpido da liga até a
temperatura de transformagao isotérmica Ty, vai permitir que os sistemas evoluam segundo o
diagrama metaestével, representado no gréafico pelas linhas, a tracejado, da solubilidade doC
na austenite (y) e na ferrite (o). No final do 1° estdgio a uma dada temperatura de austempera
(Ta), a proporgdo relativa de ferrite sobressaturada e de austenite transformada de alto teor em
carbono na ausferrite sera calculada pela regra da alavanca. Daqui resulta que, quanto maior
for a temperatura de austenitizagio maior serd a proporgdo relativa de austenite presente na
ausferrite. Do ponto de vista termodindmico, na altura da austémpera, a energia livre de cada
sistema & representada pelos pontos A; e A, situados sobre a curva de energia livre da
austenite (A;<Aa porque T;>T). No decorrer do 1° estigio da reacglo de austempera, a
energia livre dos sistemas diminui até serem atingidos os pontos By e By, situados sobre a
linha tangente as curvas de energia livre das duas fases, que descreve o equilibrio metaestavel

da reacgdio de austempera & temperatura de transformago isotérmica Ta.

A for¢a impulsora para o 1° estigio da reacgdo, directamente proporcional & variagdo da
energia livre (AG), est4 esquematicamente representada no grafico pelos segmentos A-B; ¢
ArB; (A-B1<Ax-B,). Assim, podemos concluir que o abaixamento da temperatura de
austenitizagio de T, para T, tem como consequéncia um aumento da forga impulsora para a
reacgdio do 1° estdgio, a que se vai associar uma nucleagdo mais eficiente das particulas de
ferrite na austenite mée, rapidamente arrefecida até a temperatura de transformagdo isotérmica
Ta. Por outras palavras, do ponto de vista termodindmico € de esperar que, acima de certos
limites, impostos pela necessidade de garantir a inexisténcia de ferrite proeutectoide na
matriz, a diminui¢io da temperatura de austenitizagiio serd favoravel a um aumento da
cinética da reacgdo de austémpera, a que se vio associar estruturas ausferriticas mais finas e
mais homogéneas e, consequentemente, melhores combinagdes entre as caracteristicas

mecanicas ensatadas.

No final do 2° estagio da reacglio de austémpera, a energia livre associada as estruturas
constituidas por ferrite e cementite, situa-se sobre a linha tangente a curva de energia livre da
ferrite, passando pelo ponto minimo da linha de energia livre da cementite. Para cada um dos

sistemas estudados, a forga impulsora para a reacgiio do 2° estagio esta representada pelos
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segmentos Bi~C; € B-C; (Bi-Ci>By~C;). Assim, o abaixamento da temperatura de
austenitizagdo de Ty para T, é responsavel por um amortecimento da forga impulsora do 2°

estagio da reac¢do de austempera.

A influéncia da temperatura de austenitizagdo na cinética do 1° estigio da reacgdo de
| austempera €, consequentemente, na constituiio da ausferrite e nos resultados das
caracteristicas mecénicas ensaiadas, directamente relacionada com a for¢a impulsora da
reacgdo de austempera, tem sido objecto de varios trabalhos de investigagdo (Moore et al.,
1985, Hayrynen et al., 1990, Darwish et al., 1993b, Kazerooni et al., 1997, Bayati ef al., 1994,
Mallia et al., 1998b).

Num importante trabalho realizado por Rundman et al. (1982) foi demonstrado que a
velocidade da reacgfio do 1° estigio, ndo s6 é directamente proporcional & variagdo da energia
livre AG, como ao gradiente de carbono AC (AC = C, - C%) estabelecido entre o teor de C
presente na austenite transformada no final do 1° estagio da reacgfio de austempera (Cy) € o
teor de C presente na austenite mae, no final do estigio de austenitizagdo (C°%). Neste estudo
foi utilizada uma liga com 0,5%Mn e 0,71%Mo, austenitizada as temperaturas de 900°C,
982°C e 1066°C, a que se¢ seguiu a reacgdo de austempera as temperaturas do dominio
bainitico de 315°C, 371°C e 427°C, durante tempos de estdgio que variaram entre 5 ¢ 120
minutos. Apés austenitizagiio a 1066°C e 900°C os teores de C analisados na austenite mée
(C°%) foram ~1,2%C e ~0.83%C, respectivamente; ao fim de 60 minutos de estdgio a
temperatura de transformagdo isotérmica de 371°C, o teor de C da austenite (C,) presente na
ausferrite foi, independentemente da temperatura de austenitiza¢o utilizada, da ordem de
1,7%. As microestruturas observadas permitiram confirmar a presen¢a de zonas brancas de
austenite nfo transformada (X,,) mais extensas na ausferrite correspondente a temperatura de
austenitizacio mais elevada, em conformidade com os valores mais elevados da fracgdo de
austenite (X,) na ausferrite, que passou de 0,60 para 0,32 quando a temperatura de
austenitizagiio desceu de 1066°C para 900°C. De acordo com o autor, o teor de C na austenite

mde (C°)) austenitizada & temperatura T,, pode ser calculado a partir da férmula empirica:

C°% =T, /420 - 0,17 (%5i) - 0,95
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Mais recentemente, Darwish et al (1993b) estudaram a influéncia das temperaturas de
~ austenitizagfio de 900, 950 e 1000°C na cinética da reacgfio de austempera s temperaturas de
300°C, 370°C ¢ 440°C de duas ligas, com adi¢3es distintas de Cu e Ni: 0,33%Cu/ 0,07%Ni e
0,90%Cu / 1.02%Ni. O tempo maximo de estégio foi de 17h00. Na liga com 0,90%Cu sujeita
a um estégio de austempera de 01h40 a 300°C, o aumento da temperatura de austenitizagio de
900 para 950°C foi acompanhado por um aumento da fracgdo de austenite na ausferrite (X,)
- de ~0,20 para ~0,32, a0 mesmo tempo que o teor de austenite ndo transformada (X,y) passou
- de ~0,4 para ~3%. Em qualquer situagfo, o teor de C na austenite transformada (C,) foi de
~2,0%. Os autores confirmaram que, no caso do nodular com 0,33%Cu, para condigdes
idénticas de tratamento térmico, as diferencas analisadas, nomeadamente no que se refere a4
fracgdo de austenite na matriz (X,) e & presenca de austenite néo transformada (Xyy), sdo

menos acentuadas.

A figura 31 mostra a influéncia das temperaturas de austenitizagdo de 950°C, 920°C, 870°C e
840°C no avango da reacgdo de austempera de uma liga com 0,37%Mn / 0,25%Mo / 0,29%Cu
ao fim de um estigio de 5 minutos, 4 temperatura de transformagfo isotérmica de 375°C
(Kazerooni et al., 1997). Como se constata, com o abaixamento da temperatura de
austenitizagfio, a cinética de transformagfio no inicio da reacgdo de austempera a 375°C
aumenta significativamente, avaliada pelo nimero ¢ dimensdio das particulas de ferrite
formadas na matriz transformada, ao fim de um tempo de estigio de 5 minutos. Os autores
concluiram que, para uma T, de 840°C, a melhor combinagdo entre as caracteristicas
mecénicas ensaiadas foi consumada para tempos de estagio de 01h40, enquanto que, para a T,

de 950°C esse tempo de estagio foi aumentado para cerca do dobro.
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Figura 31 - Microestrutura da matriz a0 fim de 5 minutos de estigio 4 temperatura de
transformagio isotérmica de 375°C, apés estigio de 120 minutos & temperatura de
austenitizagfio de: a) 950°C b) 920°C, c) 870°C d) 840°C (x400, com redugdo de 30%)
(Kazerooni et al., 1997).

Ao fim de um tempo de estagio de 01h40 os desvios mais significativos verificam-se ao nivel
da extensdo apds rotura e da resisténcia ao impacto. Concretamente, enquanto a tensdo de
rotura A tracgfio foi da ordem de 950MPa nos dois ADIs, verificou-se um decréscimo da

extensdo apés rotura de 10% para 6,5% e da resisténcia ao impacto de 115 para 95J.

S6 no caso de ADIs obtidos a partir de ferro nodular sem adigdo de elementos de liga e em
que se pretende uma ausferrite com elevada percentagem de austenite enriquecida em carbono
sio recomendadas temperaturas de austenitizagio da ordem de 930°C ou superiores (Tartera et
al., 1985, Hayrynen et al., 1992). Cinéticas de reacgdio de austempera mais elevadas,
associadas a temperaturas de austenitizagdo mais baixas, asseguram a nucleagdo e o
crescimento de uma maior densidade de particulas de ferrite, mais uniformemente distribuidas

através da matriz,
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1-2.2.2. Influéncia da temperatura de transformagio isotérmica

Nos ADIs, as caracteristicas de resisténcia variam na razio inversa da temperatura de
transformagdo isotérmica adoptada para a reac¢dio de austémpera (Ta). A literatura € undnime
em reconhecer que, embora a temperatura de austenitizagio e a composi¢do da liga possam
interferir, de forma notéria, nos resultados microestruturais versus caracteristicas mecénicas,
eles dependem, em primeiro lugar, da temperatura e do tempo de estigio adoptados para a
reacgdo de austémpera (Janowak et al., 1984, Rouns ef al., 1984, Moore et al., 1985, Viau et
al., 1987, Moore et al., 1987, Voigt, 1989, Grech et al., 1990, Darwish et al., 1993a,b,c,
Ahmadabadi et al., 1997, Shih et al., 1997). Na figura 32 est4 esquematicamente representado
o diagrama de equilibrio metaestavel das ligas Fe-C-Si, com cerca de 2%Si, e as curvas de
energia livre das trés fases - ferrite (ar), austenite (y) e cementite (Fe;C) - para as temperaturas

de transformagdo isotérmica Ta; € Taz, ap0s austenitizagdo a temperatura T.

-

Temperatura

B-‘ 2—1

Energia Livre

1
05 1.0 1.5 20 %C em peso

Tl 4 i
Cut llC2 g Cn ICp

Figura 32 — Representagfo esquematica do diagrama de equilibrio metaestével das ligas Fe-C-
Si, com cerca de 2%Si, e das curvas de energia livre da ferrite (), austenite (y) e cementite
(FesC) as temperaturas de transformagdo isotérmica Tai € Ta, apés austenitizagdo a

temperatura T (adaptado de Bayati et al., 1994).
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Para a liga em questdo, austenitizada & temperatura T, b°y representa o teor de carbono
dissolvido na austenite rhﬁe, imediatamente antes da austémpera. A presen¢a de Si na
composigdo da liga, ao inibir, ou pelos menos atrasar, a precipitacdo de carbonetos durante o
arrefecimento répido até as temperaturas de transformagdo isotérmica do dominio bainitico,
vai permitir que os sistemas evoluam segundo o diagrama metaestavel, representado no
| grafico pelas linhas, a tracejado, da solubilidade do C na austenite (y) ¢ na ferrite (o). No final
do 1° estagio da reacgio de austémpera as temperaturas de transformagio isotérmica Ta; €
Taz, 0 teor de C na ausferrite serd Cy; € Cyp, em que, Cy31<Cy porque Ta1>Taz- A proporgio
relativa de austenite transformada presente na ausferrite, calculada pela regra da alavanca,
serd tanto maior quanto mais elevada for a temperatura de austémpera utilizada. Do ponto de
vista termodinimico, na altura da austémpera, a energia livre de cada sistema sera
representada pelos pontos A; e Ay, situados sobre as curvas de energia livre da austenite as
temperaturas correspondentes, em que, Aj<A; porque Tai>Ta2. No decurso do 1° estagio da
reacgdio de austémpera a energia livre dos sistemas vai diminuir até serem atingidos os pontos
B, e B,, situados sobre as linhas tangentes as curvas de energia livre das fases que descrevem
o equilibrio metaestivel da reacgio de austémpera as temperaturas de transformagdo

isotérmica adoptadas_pelo que, B;>B; porque Ta1>Taz.

A forga impulsora para a reacgfio de austémpera, directamente proporcional a variagdo da
energia livre AG, est4 esquematicamente representada no grafico pelos segmentos A;-B; e
Ax-B; (A1-B1<Ax-B,). Por conseguinte, a diminui¢fio da temperatura de austémpera de Ta:
para T, é responsével por um aumento da forga impulsora para a reacgdo do 1° estagio, a que
se vai associar uma maior velocidade de nucleagio e desenvolvimento das particulas de ferrite
na austenite mie, rapidamente arrefecida até a temperatura de transformagfio isotérmica
espéciﬁcada. Tal significa que, do ponto de vista termodindmico, a densidade de particulas de
ferrite na ausferrite sera tanto mais elevada qﬁanto menor for a temperatura adoptada para o
estdgio de austémpera, o que, alids, estd em total consondncia com os resultados analisados
em trabalhos publicados (Rouns ef al., 1984, Voigt et al., 1985, Viau et aI.,' 1987, Grech et al.,
1991, Azevedo et al., 1991, Aranzabal et al., 1997).

De acordo com os trabalhos realizados por Rundman et al., (1982), a que ja nos referimos, a
forga impulsora para a realizagdo do 1° estdgio da reaccdo de austémpera, ndo s6, €

directamente proporcional a AG, como também ao gradiente de carbono AC (AC = Cy - C°%)
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estabelecido entre o teor de C presente na austenite transi‘ormada, no final do 1° estdgio da
reac¢do de austémpera as diferentes temperaturas de austémpera (C,), e o teor de C presente
na austenite mée, no final do estdgio de austenitizagdo a temperatura previamente definida
(C°%); se Tax<T ;\1, entdio AC 2>AC | porque Cyz >Cy € C% é da mesma ordem de grandeza.
Para uma temperatura de austenitizagio de 1066°C, a diminui¢do da temperatura de
austémpera de 371°C para 315°C foi acompanhada, ao fim de um tempo de estagio de 120
min, por uma reducfio da fracgio ponderada de austenite na matriz ausferritica de 0,60 para
0,46. No caso da temperatura de austenitizagdo baixar para 900°C, os autores confirmaram
que, para parimetros idénticos de austémpera, a frac¢do ponderada de austenite na matriz
reduziu de 0,32 para 0,28.

Dos ensaios realizados é possivel concluir que a diminui¢do da for¢a impulsora com o
aumento da temperatura de transformagdo isotérmica ¢ o principal factor responsavel pela
ocorréncia de microestruturas mais grosseiras, apresentando uma menor densidade de agulhas
de ferrite na ausferrite, com aspecto de "penugem", a par de uma fraccio ponderada mais
elevada de austenite transformada (X,). Com efeito, apesar de uma difusividade mais elevada
do C na austenite, a baixa densidade de nicleos de ferrite na matriz em vias de transformagdo,
directamente relacionada com uma forga impulsora reduzida, vai promover a obten¢do de
estruturas nfio homogéneas, caracterizadas pela presenga frequente de zonas macigas de
austenite ndo transformada (X,,), praticamente isentas de agulhas de ferrite e identificadas,
nas amostras atacadas com Nital, como zonas brancas de austenite. De notar que, embora a
eficiéncia da operagio de nucleagfo das particulas de ferrite na austenite varie na razio
inversa da temperatura adoptada para a realizagfio do estigio de aust€mpera, o inicio da
transformagdo sera tanto mais antecipado quanto mais elevada for a referida temperatura. Por
esta razio, para condi¢des determinadas de composigdo da liga e pardmetros de
austenitiza¢do, o aumento da temperatura de transformacdo isotérmica esta sempre associado

a tempos de estdgio mais reduzidos.
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Numa liga com 0,33% Cu, austenitizada a 900°C, durante cerca de 60 min, as figuras 33 ¢ 34
mostram, para tempos de éstégio até 5 min, a evolugo da microestrutura para temperaturas de
transformagdo 1sotérm1ca de 440°C e 300°C, respectivamente (Darwish ef al., 1993a). Como
se constata, em qualquer situagdo, o processo de transformagdo avanga rapidamente,
nomeadamente nas zonas ricas em Si, & volta dos nédulos de grafite, mas, para a temperatura
de transformagdio isotérmica de 440°C, a microestrutura observada é mais grosseira. De
acordo com o esperado, para a temperatura de transformacio isotérmica de 300°C, a
densidade de agulhas finas de ferrite ¢ mais elevada, encontrando-se mais uniformemente
distribuidas na matriz. Com a diminuigfo da temperatura de austémpera verifica-se que, ao
fim de cerca de 5 min, a austenite retida na matriz deixa de apresentar o aspecto de blocos

macicos, distribuindo-se sob a forma de plaquetas, entre as agulhas de ferrite acicular.

Para a mesma liga, a figura 35 mostra as diferengas verificadas ao nivel da cinética de
transformagio da matriz, as temperaturas de transformagio isotérmica de 300°C, 370°C e
440°C, avaliadas pelas principais varidveis metalirgicas que definem a qualidade da matriz:
fracgdo relativa de austenite rica em carbono presente na ausferrite (Xy), teor de carbono da
austenite enriquecida (C,) e percentagem de austenite nio transformada presente na matriz
(Xuy)- (Darwish et al., 1993a). Qualquer que seja a temperatura adoptada para o estagio de
transformag8o isotérmico, até certos limites, o aumento do tempo de estdgio é acompanhado
por um aumento simultineo da fracgdo relativa de austenite presente na matriz ausferritica
(X,) e do teor de carbono da austenite enriquecida (Cy), 20 mesmo tempo que a percentagem
de austenite niio transformada presente na matriz (Xi,) vai diminuindo. Para tempos de
estagio superiores ao final do 1° estagio da reacgdo de austémpera, as duas primeiras variaveis
passam por um valor méximo, ou mantém-se a volta de um patamar, mais ou menos extenso,
antes de se verificar a sua diminuigio gradual, enquanto a fracgdo de austenite ndo
transformada estabiliza & volta de um valor minimo. O inicio do 2° estigio da reac¢fo de
austémpera é identificado pela quebra da fracgdo relativa de austenite presente na matriz
ausferritica (X,), enquanto o teor de carbono da austenite enriquecida (C,) diminui
ligeiramente. A partir dos resultados da frac¢dio ponderada de austenite transformada na
ausferrite (X,) é possivel concluir que, ao fim de cerca de 80 minutos de estagio a temperatura
de 400°C, a microestrutura é totalmente constituida por ferrite e carbonetos, correspondente

ao final do 2° estagio da reacgdio de austémpera. Em contrapartida, para a temperatura de
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transformagdo isotérmica de 300°C, ao fim desse tempo de estagio, o 1° estagio da reacgdo de

austémpera ainda ndo terminou.

AN r——‘" I

P/
p [P

Figuras 33 e 34 - Evolugiio da microestrutura de um nodular com 0,33%Cu, previamente
austenitizado a 900°C, no decurso da reacgfio de austémpera a diferentes temperaturas: a
440°C, a esquerda, ao fim de a) 0,5 min b)2mine ¢)5S5minea 300°C, a direita, ao fim de
d) 1 min, €) 3 min f) 5 min (Darwish et al., 1993a).
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Figura 35 - Cinética de transformagfio da reacgdo de austémpera as temperaturas de
transformacdo isotérmicas de 300°C, 370°C e 440°C de uma liga com 0,33% de Cu,
austenitizada a 900°C, durante 60 minutos: (a) - Fracgfio de austenite retida (Xy) (b) - Teor

médio de C (C,) (c) - Fracgdo volimica de austenite ndo transformada (X)) (Darwish et al.,
1993a)

Na figura 35 (a), de salientar que, de acordo com o esperado, o aumento da temperatura de
transformagdo isotérmica de 300°C para 440°C é acompanhado por um aumento da fracgdo
relativa de austenite transformada (Xy) no final do 1° estdgio, passando de ~20% para ~30%,
a0 mesmo tempo que a curva de evolugfo de resultados passa a apresentar uma forma mais
fechada: o ponto méximo assinala o tempo correspondente ao fim do 1° estagio da reacgdo de
austémpera, com passagem pronta ao 2° estigio da reacgdo de austémpera. Pelo contrario,
para as restantes temperaturas de transformagdo é possivel identificar um patamar que define

a janela do processo, no sentido em que, entre o fim do 1° estagio e o infcio do 2°, existe um
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intervalo de tempo considerdvel em que ndo se verificam alterages significativas na
constitui¢do da ausferrite. A partir dos resultados do teor médio de C da austenite
transformada (C.,), indicados na figura 35 (b), é possivel confirmar que, para a temperatura de
transformagfo isotérmica de 440°C, a entrada em funcionamento do 2° estigio da reacgdo de
austémpera ¢ igualmente identificada através da diminuicfio dos teores de C presente na
austenite, o0 mesmo ndo se verificando para as temperaturas de transformac@o isotérmica mais
- reduzidas, com tendéncia para a manuteng@o ou aumentos ligeiros dos teores de C, ao fim de
tempos de estagio superiores a 17h00. A figura 35 (c) mostra a influéncia da temperatura de
transformagfio isotérmica na evolugdo da percentagem de austenite ndo transformada em
fungdio do tempo de estagio, directamente relacionada com a forga impulsora para a realizagdo
do 1° estagio da reacgfio de austémpera, inversamente proporcional a temperatura adoptada

para a transformag@o.
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estabelecido entre o teor de C presente na austenite transf‘ormada, no final do 1° estagio da
reacgdo de austémpera as diferentes temperaturas de austémpera (C,), e o teor de C presente
na austenite mie, no final do estigio de austenitizagfio & temperatura previamente definida
(C%); se Tax<T }.1, entio AC ,>AC ; porque Cyz >Cy1 € C% é da mesma ordem de grandeza.
Para uma temperatura de austenitizagio de 1066°C, a diminui¢io da temperatura de
austémpera de 371°C para 315°C foi acompanhada, a0 fim de um tempo de estigio de 120
min, por uma reducgio da fracglo ponderada de austenite na matriz ausferritica de 0,60 para
0,46. No caso da temperatura de austenitizagdo baixar para 900°C, os autores confirmaram
que, para parimetros idénticos de austémpera, a fracgio ponderada de austenite na matriz
reduziu de 0,32 para 0,28.

Dos ensaios realizados é possivel concluir que a diminui¢do da forga impulsora com o
aumento da temperatura de transformagdo isotérmica € o principal factor responsavel pela
ocorréncia de microestruturas mais grosseiras, apresentando uma menor densidade de agulhas
de ferrite na ausferrite, com aspecto de "penugem", a par de uma fracgfio ponderada mais
elevada de austenite transformada (X,). Com efeito, apesar de uma difusividade mais elevada
do C na austenite, a baixa densidade de nicleos de ferrite na matriz em vias de transformagao,
directamente relacionada com uma forga impulsora reduzida, vai promover a obten¢do de
estruturas ndio homogéneas, caracterizadas pela presenca frequente de zonas macigas de
austenite nfio transformada (Xu), praticamente isentas de agulhas de ferrite e identificadas,
nas amostras atacadas com Nital, como zonas brancas de austenite. De notar que, embora a
eficiéncia da operagfio de nucleagdo das particulas de ferrite na austenite varie na razdo
inversa da temperatura adoptada para a realizagfio do estigio de austémpera, o inicio da
transformaco ser4 tanto mais antecipado quanto mais elevada for a referida temperatura. Por
esta razio, para condigdes determinadas de composigio da liga e parfmetros de
austenitizag3io, o aumento da temperatura de transformacdo isotérmica esta sempre associado

a tempos de estagio mais reduzidos.
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Numa liga com 0,33% Cu, austenitizada a 900°C, durante cerca de 60 min, as figuras 33¢34
mostram, para tempos de estigio até 5 min, a evolugdo da microestrutura para temperaturas de
- transformagdo 1sotérm1ca de 440°C e 300°C, respectivamente (Darwish et al., 1993a). Como
se constata, em qualquer situagdo, o processo de transformagdo avanga rapidamente,
nomeadamente nas zonas ricas em Si, a volta dos nddulos de grafite, mas, para a temperatura
de transformagfio isotérmica de 440°C, a microestrutura observada é mais grosseira. De
acordo com o esperado, para a temperatura de transformagio isotérmica de 300°C, a
densidade de agulhas finas de ferrite € mais elevada, encontrando-se mais uniformemente
distribuidas na matriz. Com a diminuigio da temperatura de austémpera verifica-se que, ao
fim de cerca de 5 min, a austenite retida na matriz deixa de apresentar o aspecto de blocos

macigos, distribuindo-se sob a forma de plaquetas, entre as agulhas de ferrite acicular.

Para a mesma liga, a figura 35 mostra as diferengas verificadas ao nivel da cinética de
transformagio da matriz, s temperaturas de transformagdo isotérmica de 300°C, 370°C ¢
440°C, avaliadas pelas principais varidveis metahirgicas que definem a qualidade da matriz:
fracgdo relativa de austenite rica em carbono presente na ausferrite (X,), teor de carbono da
austenite enriquecida (C,) e percentagem de austenite ndo transformada presente na matriz
Xuy). (Darwish et al., 1993a). Qualquer que seja a temperatura adoptada para o estigio de
transformagéio isotérmico, até certos limites, o aumento do tempo de estagio é acompanhado
por um aumento simultineo da fracgdo relativa de austenite presente na matriz ausferritica
(X,) e do teor de carbono da austenite enriquecida (C,), 20 mesmo tempo que a percentagem
de austenite ndo transformada presente na matriz (Xi,) vai diminuindo. Para tempos de
estagio superiores ao final do 1° estagio da reacgfio de austémpera, as duas primeiras varidveis
passam por um valor méximo, ou mantém-se a volta de um patamar, mais ou menos extenso,
antes de se verificar a sua diminui¢io gradual, enquanto a fraccdo de austenite ndo
transformada estabiliza & volta de um valor minimo. O inicio do 2° estigio da reacgio de
austémpera ¢ identificado pela quebra da frac¢do relativa de austenite presente na matriz
ausferritica (X,), enquanto o teor de carbono da austenite enriquecida (C,) diminui
ligeiramente. A partir dos resultados da fracgdo ponderada de austenite transformada na
ausferrite (X,) é possivel concluir que, ao fim de cerca de 80 minutos de estagio a temperatura
de 400°C, a microestrutura ¢ totalmente constituida por ferrite e carbonetos, correspondente

ao final do 2° estigio da reacgdio de austémpera. Em contrapartida, para a temperatura de
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transformagdo isotérmica de 300°C, ao fim desse tempo de estigio, o 1° estégio da reacgdo de

austémpera ainda ndo terminou.

Figuras 33 e 34 - Evolugio da microestrutura de um nodular com 0,33%Cu, previamente
austenitizado a 900°C, no decurso da reacgfio de austémpera a diferentes temperaturas: a
440°C, 3 esquerda, ao fim de a) 0,5 min b)2mine ¢)Sminea 300°C, a direita, ao fim de
d) 1 min, €) 3 min f) 5 min (Darwish et al., 1993a).
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Figura 35 - Cinética de transformagio da reacgdio de austémpera as temperaturas de
transformagio isotérmicas de 300°C, 370°C e 440°C de uma liga com 0,33% de Cu,
austenitizada a 900°C, durante 60 minutos: (a) - Fracgdo de austenite retida (X,) (b) - Teor

médio de C (C,) (c) - Fracgdo voliimica de austenite ndo transformada (Xuy) (Darwish et al.,
1993a)

Na figura 35 (a), de salientar que, de acordo com o esperado, o aumento da temperatura de
transformagdo isotérmica de 300°C para 440°C ¢ acompanhado por um aumento da fracgdo
relativa de austenite transformada (X,) no final do 1° estagio, passando de ~20% para ~30%,
a0 mesmo tempo que a curva de evolugdo de resultados passa a apresentar uma forma mais
fechada: o ponto méximo assinala o tempo correspondente ao fim do 1° estagio da reacgdo de
austémpera, com passagem pronta ao 2° estigio da reacgdo de austémpera. Pelo contrério,
para as restantes temperaturas de transformagdo & possivel identificar um patamar que define

a janela do processo, no sentido em que, entre o fim do 1° estagio e o infcio do 2° existe um
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intervalo de tempo considerdvel em que ndo se verificam alteragdes significativas na
constitui¢do da ausferrité. A partir dos resultados do teor médio de C da austenite
transformada (C,), indicados na figura 35 (b), é possivel confirmar que, para a temperatura de
transformag@o iéote’rmica de 440°C, a entrada em funcionamento do 2° estagio da reacgdo de

austémpera é igualmente identificada através da diminuicdio dos teores de C presente na

" austenite, o0 mesmo ndo se verificando para as temperaturas de transformagcdo isotérmica mais

reduzidas, com tendéncia para a manuteng@o ou aumentos ligeiros dos teores de C, ao fim de
tempos de estigio superiores a 17h00. A figura 35 (c) mostra a influéncia da temperatura de
transformagdo isotérmica na evolugdio da percentagem de austenite ndo transformada em
fun¢do do tempo de estagio, directamente relacionada com a forga impulsora para a realizagfo
do 1° estagio da reacgdo de austémpera, inversamente proporcional a temperatura adoptada

para a transformagdo.
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1-1.2.3. Influéncia da composi¢iio quimica

Como j& foi referido, o Si é o elemento de liga imprescindivel para o mecanismo de
transformagdo da reaccdo de austempera destinado ao fabrico dos ADIs, retardando a
precipitagio de carbonetos e permitindo a formagdo da ausferrite, essencialmente constituida
~ por austenite estabilizada, rica em C, e ferrite sobressaturada em C. Tal resulta do facto do Si,
quando adicionado as ligas bindrias de Fe-C, diminuir a estabilidade dos carbonetos,
retardando a sua precipitagdo, € aumentar a estabilidade da ferrite, alargando o dominio da
ferrite e restringindo o dominio da austenite presentes no diagrama de equilibrio (Nieswaag et
al., 1985, Mallia et al., 1998b, Onsoien et al., 1999). A figura 36 mostra, genericamente, a
influéncia do Si na regidio trifisica do diagrama Fe-C-Si, constituida por austenite, ferrite e
grafite. O efeito da adi¢do de Si na evolugdo do teor de C da austenite, para teores de Si

compreendidos entre 1% e 4%, estd esquematicamente representada na figura 37.
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Figura 36 - Representa¢do esquematica da influéncia do Si na regido trifasica do diagrama Fe-

C-Si, constituida por austenite, ferrite e graflté (Mallia et al., 1998b).

Para prever a alteragio dos pontos E° (solubilidade méxima de C na austenite) e S’

(solubilidade méxima de C na ferrite), assinalados no diagrama Fe-C-Si da figura 36, em
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fungdio do teor de Si, outros autores (Nieswaag et al., 1985) definiram as seguintes expressdes

para determinar a temperatura e o teor de C correspondentes a cada ponto:

T =1153+2,4 (%Si)  (°C) Ts =5,5 (%Si + 1,1)2 + 731,3 C)
Cg =2.01-0,198 (%Si) (%) Cs = 0,68 - 0,029 (%Si) (%)
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Figura 37 - Regifio austenitica do diagrama Fe-Si-C mostrando a influéncia de diferentes

teores de Si no teor de C dissolvido na austenite (Mallia et al., 1998b).

Para além do Si é normal a presenga de um ou mais elementos de liga perlitizantes, tais como
o Cu, Ni, Mn e Mo, na composigio do nodular destinado ao fabrico de ADIs, mesmo em
pegas cuja espessura de parede € inferior a 25 mm (Dodd, 1978, Voigt et al., 1991, Dorazil,
1991). Tal resulta da necessidade de se assegurar que, na altura da austempera da matriz
austenitizada até 4 temperatura de transformagdo isotérmica no dominio bainitico, ndo seja
atravessado o nariz perlitico da curva TTT. Esta caracteristica das ligas, a que vulgarmente se
designa austemperabilidade, pode ser avaliada, para as condigSes de austempera adoptadas,
pelo didmetro maximo das pegas a fabricar com uma composigdo especifica, capaz de garantir
a nfio ocorréncia de perlite na ausferrite. Para se estimar o didmetro critico de ligas com

composi¢io distinta, tanto no que se refere a4 natureza como ao nivel de adi¢do dos elementos
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~ de liga adicionados, Darwish et al., (1993a) propdem, para as condi¢des definidas de

~ temperatura de austenitizagdo (Ty) e de austempera (T 'A), a seguinte expressdo empirica:

D=124 C° + 27(%Si) + 22(%Mn) + 16(%Ni) +25(%Mo) - 1,68 x 10*TA2
+ 12(%Cu)(%Ni) + 62(%Cu)(%Mn) + 88(%Ni)(%Mo) + 11(%Mn)(%Cu)
+ 127(%Mn)(%Mo) - 20(%Mn)(%Ni) - 137 (mm)

em que C°% representa o teor de C na austenite mde, apos estigio & temperatura de
austenitizagdo T, imediatamente antes da austempera. Para a determinago de C°y, o autor
utiliza a equagdo proposta por Rundman et al., (1982), ja referida no capitulo 1-2.2.1. cy=
Ty /420 — 0,17 (%Si) - 0,95). Mais recentemente, outros autores (Kazerooni et al., 1997)
propuseram uma relagdo que, para além do Si, contempla o efeito da presenga dos diferentes
elementos de liga perlitizantes no teor de C da austenite mae (C°%), no final do estigio &

temperatura de austenitizagfo (Ty):

C%= - 0,435 + 0,335 x 10° Ty + 1,61 x 10°° T+ 0,006(%Mn)
- 0,11(%Si) - 0,07(%Ni) + 0,014(%Cu) - 0.3(%Mo) (%)

A titulo de exemplo podemos referir que, para uma composigdo de ferro nodular com 3,1%Si,
0,5%Mn e 1%Cu, sujeito a estagio de austenitizacdo a 87 0°C e austemperado a temperatura de
370°C, o diametro critico calculado tendo por base cada uma das relagdes indicadas para o

célculo de C° ¢ significativamente diferente, 46 ¢ 65 mm, respectivamente.

A influéncia da composicdo da liga vazada na cinética da reacgdo de austempera versus
microestrutura dos ADIs versus caracteristicas mecinicas ensaiadas tem justificado um
elevado nimero de trabalhos, utilizando elementos de liga distintos e taxas de adi¢do também
distintas (Moore ef al., 1987, Rouns et al., 1987, Johansson, 1997, Bayati et al., 1997,
Ahmadabadi et al., 1997, Kazerooni ef al., '1997, Yasdani et al., 1999a,b). Na conferéncia
internacional sobre ADIs realizada na Finlandia em 1997, Rundman sintetizou a importincia
da composigéio da liga vazada no processo de transformacdo da reacg¢do de austempera pelo
efeito determinante que exerce sobre a quantidade de C em equilibrio na microestrutura do

ferro nodular, em todos os estagios do processo de austempera, capaz de interferir na cinética
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da reacgdo de austempera, na microestrutura € nas proprfedades mecénicas ensaiadas. Neste
sentido & necessario ter em conta que os diferentes elementos de liga promovem, por um lado,
alteragdes especificas ao nivel do diagrama de equilibrio metaestavel das ligas ternérias de Fe-
C-Si e, por outro, determinam a natureza e a intensidade das microsegregagdes presentes ao
longo da matriz do ferro nodular. Consequentemente, as alteragdes de composi¢do a que se
associam aumentos do gradiente de C (AC = C, - C°)), resultantes, quer da minimizagdo do
teor de C presente na austenite mde, apés estigio de austenitizagdo (C%), quer da
maximizago do teor de C presente na austenite transformada, rica em C (C,), aumentam a
velocidade de transformag#io e de desenvolvimento das agulhas de ferrite, contribuindo para a
formagdo de microestruturas mais uniformes e para optimizago das caracteristicas mecénicas
ensaiadas; pelo contrdrio, para os mesmos pardmetros de austenitizagdo e de austempera,
alteragdes de composigio que promovam a diminuigio do gradiente de C sdo responsaveis por
cinéticas de transformagio mais reduzidas, a que se associam microestruturas menos

uniformes, responsaveis pela deterioragfio das caracteristicas mecénicas ensaiadas.

Influéncia no diagrama de equilibrio

Nas figuras 38 ¢ 39 estdo assinaladas, de forma esquemdtica, as alteragdes previstas no
diagrama de equilibrio das ligas de Fe-C-Si, resultantes de diferentes niveis de adi¢fo de Si e
de Mn, no pressuposto de haver uma distribui¢fo uniforme dos elementos de liga na matriz
(Rundman, 1997). O aumento do teor de Si faz baixar o teor de C em equilibrio na matriz
austenitizada, a0 mesmo tempo que aumenta a temperatura critica superior, abaixo da qual a
ferrite & estavel, pelo contrario, o aumento do teor de Mn ¢ responsavel por um acréscimo do
teor de C em equilibrio na matriz austenitizada, ao mesmo tenipo que faz baixar a temperatura
critica superior, abaixo da qual a ferrite ¢ estével.'Estudos de cinética de transformagdo
realizados por Rouns ef al., (1987) envolvendo 13 ligas distintas, contendo teores distintos de
Mn, Mo, Ni e Si, permitiram confirmar que o impacto do teor de Mn nos resultados de AC
(AC =C, - C°%) é superior ao do Mo, 0 mesmo acontecendo em relagio aos efeitos produzidos
pelos restantes elementos. Para as combinagdes indicadas de temperaturé de austenitizacdo
(871°C e 927°C) e de (371°C e 316°C), as figuras 39 e 40 mostram as diferencas analisadas
nos resultados de AC em fungdio do nivel de adi¢gio de Mn e de Mo. Uma vez que todos os

elementos, incluindo o Mn, diminuem a solubilidade méaxima do C na matriz ausferritica, a
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diminuig#io répida de AC com o teor de Mn € devida ao aumento significativo do teor de C na

austenite mae (C%), no final do estégio de austenitizagdo.
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Figura 38 — Cortes esqueméticos no diagrama Fe-C-Si para teores distintos de Si, no sentido
de ilustrar o efeito do Si sobre a linha de solubilidade y / y + Gr e temperatura critica superior
(Rundman, 1997).

..............
......................

...........
I I L T A AR AR S T I B S S S S S S 2T

.
.
.................
.............
e%ale

03
.....
-
3

Criticas supcriorcs

W
a

Fe Teor de carbono cm peso

Figura 39 — Cortes esquematicos no diagrama Fe-C-Si para teores de Mn de 0 e 1% no sentido
de mostrar o efeito do Mn na linha de solubilidade y / ¥ + Gr e na temperatura critica superior
(Rundman, 1997).
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Esta é a razfo da limitagdo normalmente sugerida pela lite}auua para adigdes de Mn até teores
da ordem de 0,3%, estabelecendo uma adicdio da ordem de 0,5%Mn como limite maximo
aceitavel (Rouns ef al., 1984, Kovacs, 1991). Para o Mo, o efeito € diferente, no sentido em
que, nomeadamente no caso de temperaturas de austenitizagéo mais elevadas se verifica um
aumento da cinética da reacgdio de austempera, a0 mesmo tempo que aumenta a temperatura
critica superior. Apesar disso, devido & tendéncia do Mo para formar carbonetos

interdendriticos, os mesmos autores sugerem a sua utilizagdo dentro do intervalo 0.2%-

0.3%Mo.
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Figura 40 e 41 — Evolugfio do parimetro de AC (AC = C, - C°%) em fungfio do teor de Mn (@
esquerda) e do teor de Mo (a direita), para as quatro combinag¢des de Ty e Ta (Rouns et al.,

1987.

Em relagdio ao Si os autores verificaram que, para uma temperatura de austenitizagio de
927°C e de austempera de 371°C, o aumento de 1,34% para 2,29% ¢ acompanhado por uma
diminuigio simultinea de C° (passa de 0,95% para 0,82%) e de C, (passa de 2,04% para
-1,91%), de que resulta um valor idéntico de AC (1,09%). O Ni favorece a cinética da reacgdo
de austempera, a0 mesmo tempo que contribui para o abaixamento da temperatura critica

superior. Os autores atribuem ao Cu um efeito semelhante ao do Ni.

Influéncia no grau de heterogeneidade através das células eutécticas
Estudos de microanalise (Schissler ef al., 1985, Chobaut et al., 1988, Santos et al., 1991,

Schissler et al., 1991, Rundman, 1997, Bayati et al., 1997, Owhadi et al., 1997) tém
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- confirmado a heterogeneidade da matriz dos ferros fundidos nodulares, intrinsecamente
" relacionada com o pmceéso de solidificagio do metal vazado, a que ji nos referimos. De
acordo com o modelo proposto por Scheil em 1953, mais tarde confirmado por Morrogh
(1961), a solidificagdo do ferro nodular tem inicio com a nucleagio e desenvolvimento
ulterior dos nédulos de grafite no seio do metal liquido, a que seguird a formagdo de uma
' camada de austenite 3 volta dos nodulos de grafite. No final, a estrutura serd constituida por
células eutécticas unitdrias, nas quais, as primeiras zonas solidificadas ficam localizadas junto
da interface nodulo de grafite / matriz, enquanto as ultimas zonas a solidificar se situam nas
proximidades das fronteiras das células. Como vimos os elementos de liga grafitizantes (Si,
Cu e Ni), concentram-se, preferencialmente, nas primeiras zonas a solidificar; enquanto o C e
os elementos de liga carburigenos (Mn e Mo) se concentram, preferencialmente, nas wltimas

zonas a solidificar.

A severidade de microsegregagdo dos diferentes elementos de liga ¢ normalmente definida
pelo coeficiente de distribuigio K4(X), determinado pela relagdo (Moore et al., 1985, Owhadi
etal, 1997).

K(X) = Cs(X) /Ci(X)

em que: Cs(X) ¢ o teor do elemento X na drea adjacente ao nédulo de grafite e Ci(X) € o teor

do elemento X nas regides intercelulares.

No quadro 7 esto registados os coeficiente de distribuigio Ko(X) dos diferentes elementos de

liga, estimados por vérios autores (cf. Rundman, 1997).

De notar que os coeficientes de distribui¢@o determinam, ndo s6, a quantidade mas também a
direcgfio da microsegregagdo. Para os elementos grafitizantes K, (X)>1, enquanto para os

elementos carburigenos Ko(X)<1.
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Quadro 7 ‘
Coeficientes de distribui¢go Ko(X), segundo vérios autores (Rundman, 1997)
Coeficiente de distribui¢do K(X)
Autores Mn Cu Cr Mo Ni Si
Morita and Tanaka 0,75 1,5 0,6 0,4 1,3 1,17
Kagawa and Okamoto 0,7 0,5 1,4 1,5
Boen and Weinberg 0,7 1,37 0,6 0,26 1,23 1,09
Hamid Ali and Elliot 0,71 | 1,25 0,2 1,25
Michigan Technological University * | 0,75 1,15
Michigan Technological University **| 0,85 | 1,297 1,129
Michigan Technological University **] 0,75 1,17

Composiggo das ligas estudadas na MTU (Michigan Technological University):
* 2.21 %Si 0.03%Mn 0.035%Cu 0.07%Ni 0.003%Mo
** 2 47 %Si 0.13%Mn 0.48%Cu 0.04%Ni 0.0.0%Mo
**% 2.53 %81 0.97%Mn

Os resultados dos ensaios de microandlise realizados por vérios autores (Schissler ef al., 1985,
Bak et al., 1988, Chobaut et al., 1988) apontam no sentido das células eutécticas serem
constituidas por trés zonas distintas:

zona I — situada préximo da interface com a grafite, apresenta os teores mais elevados de Si,
Ni e Cu; a0 mesmo tempo que o teor de Mn passa por um minimo; corresponde a primeira
porgdo de liquido a solidificar;

zona IIT —» situada junto da fronteira das células eutécticas, apresenta os teores mais elevados
de C, Mn e Mo, ao mesmo tempo que o teor de Si passa por um minimo; corresponde a ltima
porgio de liquido a solidificar;

zona [l - é a zona mais extensa, posicionada entre as duas anteriores, apresentando um teor

de silicio praticamente constante;

A figura 42 mostra a distribui¢do dos elementos Si ¢ Mn no interior da célula eutéctica e
através da fronteira da célula para duas ligas de composi¢do distinta, a saber:
A-3,4C/2,46Si/0,08Mn D -3,4C/3,02S8i/ 1Mn
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Na altura da reacgdio de austempera, o gradiente de C (AC) estabelecido em cada uma destas
zonas, fungio da composigdo quimica localizada e do diagrama de equilibrio metaestdvel

correspondente, serd necessariamente diferente: maximo na zona I e minimo na zona III. Tal

significa que, témto ao nivel das células eutécticas, como da estrutura global, a reacgdo de
austempera segue a mesma orientago do processo de solidificagdo, isto é, as primeiras zonas
a solidificar sfo as que terminam mais prontamente a reac¢do de austempera € vice-versa.
Para condigdes determinadas de composicdo da liga, Ty e Ta, a optimizagdo das caracteristicas
mecénicas dos ADIs estd sempre associada a tempos de estégio dentro da janela do processo,
de tal forma que o 1° estdgio da reac¢io de austempera possa estar concluido nas fronteiras

das células (zona III), sem que o 2° estagio tenha avangado nas regides proximas da interface

n6dulos /matriz (zona I).
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Figura 42 - Distribuigdo dos elementos Si e Mn no interior da célula eutéctica e através da
fronteira da célula (Chobaut et al., 1988).

Trabalhos publicados tém demonstrado que os tempos mais adequados para o fim do 1°

estagio e inicio do 2° estégio, que definem a janela do processo, embora variando com a
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temperatura de transformagdo isotérmica Ta € com a temperatura de austenitizagdoT,, sio

especificos das ligas utilizédas (Darwish et al., 1993a,b, H.Bayati, 1997, H.Bayati, 1997).

De referir que, para os pardmetros de austenitizagio (T, e t,) normalmente utilizadas s6 o C é
~ sujeito a uma redistribui¢io aprecidvel na matriz. Por exemplo, numa liga de nodular com
3,15%Si e 0,22%Mn s6 ao fim de um estigio de 20 horas a Ty de 900°C fica assegurada a
redistribui¢do do teor de Si na matriz (Yeung et al., 1999).
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I-3. Ciclo térmico e procedimentos de austémpera

QO ciclo completo do tratamento térmico de austémpera de ligas ferrosas, incluindo o 1°e o 2°
estigio da reacgdo de austémpera e assinalando as fases criticas do processo, estd

esquematicamente representado na figura seguinte:

Austenite
B C
~
=
2
5
= D E _F G A
Ausferrite  Bainite \ ]
A
Tempo —»

Figura 43 - Ciclo completo de austémpera, destacando as vérias fases: AB-aquecimento, BC-
austenitizagdo, CD-austémpera, DE-incubagio da reac¢do de austémpera, EF-nucleagiio e
desenvolvimento inicial da ferrite, FG-desenvolvimento da ausferrite, GH-formagéo da bainte

e HJ-arrefecimento em 4gua (adaptado de Kovacs, 1996).

A produgfio de pegas em ADI ou noutras ligas ferrosas austemperadas de alto teor em silicio,
tais como ferro cinzento, ferro vermicular ou ago, passa necessariamente pela interrupgdo do
patamar de transformagdo isotérmica & temperatura bainitica, ao fim de um tempo de estagio
pré determinado, a que se atribui a melhor combinagdo de propriedades mecénicas,
representado no grafico pelo ponto G (Jenkins ef al., 1990, Rundman, 1991, Kovacs, 1991,
1996).

Seguidamente, apresentam-se os objectivos metalirgicos previstos em cada uma das fases de
tratamento térmico, representadas pelos segmentos de A-B até G-H, incluindo, sempre que se

justifique, parAmetros especificos ou intervalos tipicos de trabalho, referidos na literatura:
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Segmento A-B As pegas sdo aquecidas até & temperatura de austenitizagiio, normalmente
situada dentro do intervalo de temperaturas 840°C-950°C (temperaturas inferiores, até 800°C,
também sdo referidas na literatura). A velocidade de aquecimento, desde que ndo ultrapasse o
limiar de desenvolvimento de tensGes de origem térmica, capaz de originar deformagdes das
pecas ou fissuras, tem efeito reduzido ou nulo nas propriedades mecénicas do ADI. Em
muitas situa¢des as pegas s3o sujeitas a um estdgio de aquecimento intermédio, a cerca de
600°C. A temperatura de austenitizagfio aconselhada é ditada pela composi¢do quimica e
segregacdo de elementos de liga na matriz, podendo interferir, de forma significativa, nos

resultados finais.

Segmento B-C Estagio a temperatura de austenitizagfo para decomposi¢fio dos constituintes
da matriz original, constituida por ferrite e/ou perlite, em austenite enriquecida em C. O
tempo de estdgio deve ser suficiente para assegurar, nfo sé a transformagfio dos
microconstituintes originais, mas também o enriquecimento posterior da austenite em C, até
teores dentro do intervalo 0,6%-0,8%C. O tempo de permanéncia deve ser estipulado no
pressuposto de satisfazer o tempo minimo necessario a obtengfio da referida solugo sélida
intersticial de C na austenite, fun¢fo primordial da temperatura de estigio adoptada,
massividade das pegas a tratar, constituicdo da matiz original e ainda da densidade de
nédulos. Os tempos de estigio indicados na literatura variam normalmente entre 00hl5 e
02h00. Tempos excessivos podem originar aumento do tamanho de gro, pelo que sfo de
evitar,

Segmento C-D Austémpera até & temperatura de transformagio isotérmica no dominio
bainitico (230°C-450°C). A eficiéncia do banho de austémpera, normalmente constituido por
sais & base de nitritos e nitratos, ¢ medida n3o s6 pela capacidade de extracgfo do calor das
pegas, evitando a ocorréncia de perlite, no momento da austémpera, como pela rapidez de

uniformizagéio da temperatura em qualquer ponto das pe¢as mergulhadas.

A temperatura do banho de austémpera deve ser mantida dentro do intervalo méaximo de +5°C
¢ 0 seu volume deve ser tal que torne desprezdavel o aumento da temperatura do banho, na

altura da témpera.
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Segmento D-E Nesta fase da-se a incubagdo da reacgo de dustémpera. Convird referir que
se trata de uma meta a atingir e ndo propriamente de uma fase a controlar, tendo em vista a
minimizagdo dos gradientes de temperatura, em relagdo & temperatura de transformag@o
isotérmica previstas, ao fim de um curto intervalo de tempo. Se tal ndio acontecer, as cinéticas
da reacgio de austémpera serfio distintas, de que irdo resultar microestruturas e caracteristicas

mecanica também distintas.

Segmento E-F Trata-se igualmente de uma meta a atingir que representa o periodo de
nucleagiio e crescimento da ferrite através da matriz austenitica saturada em C. Tanto a
nucleagdio das agulhas de ferrite, como o seu desenvolvimento ulterior para o interior da
matriz, s3o0 acompanhados pela rejeigdio de dtomos de C para a austenite envolvente. No final
desta etapa prevé-se uma percentagem ja consideravel de C em solugdo sélida na austenite

(1,2%-1,6%) tornado-a metaestavel & temperatura ambiente.

A densidade de niicleos estaveis de ferrite formados através da matriz austenitizada varia na
razdo inversa da temperatura de estdgio. Temperaturas de transformagdo situadas na metade
inferior do intervalo estipulado (260-450°C), conduzem a estruturas de morfologia mais fina,
a que se associa uma maior densidade de plaquetas de ferrite dispersas na matriz, de alta
resisténcia mecanica e ao desgaste. Pelo contrario, temperaturas de transformacéio mais
elevadas conduzem a estruturas mais grosseiras ¢ menos resistentes, aconselhdveis sempre

que os requisitos de resisténcia ao impacto e ductilidade sejam considerados criticos.

Segmento F-G Nesta fase prossegue o desenvolvimento dos gréos de ferrite e o consequente
enriquecimento em C da austenite envolvente, formando a ausferrite. No final, o teor de C
esperado na austenite deve oscilar entre 1,8% e 2,2%, o que faz com que a temperatura de
transformagfio Ms seja alterada para valores suficientemente baixos ¢ a austenite torna-se

praticamente estavel & temperatura ambiente.

Nesta fase, para temperaturas de transformagfo no dominio bainitico inferior, a que se
associam baixas velocidades de difusdo de carbono na austenite e reduzida aptiddo da
Austenite para dissolver carbono, ¢ normal a nucleagio e precipitagdio de carbonetos € no

interior da ferrite (Schissler ef al., 1985, Rouns et al., 1987).
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Em termos funcionais, o tempo de estdgio, isto é, a durdgfio do patamar de transformacdo
isotérmica do 1° estégio da reacgdo de austémpera, é representado por um Gnico segmento,
somatério dos trés segmentos parcelares DE, EF e FG. A interrupgfio do ciclo de tratamento
térmico e o arrefecimento das pegas até & temperatura ambiente s3o normalmente assegurados
por uma operagdo suplementar de mergulho em 4gua, que simultaneamente, assegura a

limpeza dos sais agarrados as pegas.

O tempo de estigio € um factor critico a ajustar, fungfo da temperatura adoptada para o
estagio de transformagdo isotérmica e da composi¢#io quimica da liga vazada. A sua definiggo,
dentro de um intervalo aceitavel, exige, ou a realizagio de um estudo exaustivo das
caracteristicas de trac¢fio em fungdo do tempo de estdgio, ou entdo, a realizagio de ensaios
laboratoriais, do tipo de ensaios dilatométricos, microscopia Optica, dureza e difracgdo de

raios-X.

Variagio da temperatura de transformag#o isotérmica entre 400°C e 260°C ¢ suficiente para a
obtengdo dos cinco graus de ADI definidos na norma ASTM A 897-90.

Segmento G-H Na eventualidade da duragio do estagio ultrapassar o tempo limite,
representado pelo ponto G, a austenite enriquecida em carbono inicia a sua decomposig&o nos
constituintes metalurgicamente mais estdveis: ferrite e carbonetos €. Esta transformagio,
correspondente ao 2° estagio da reac¢do de austémpera, ocorre por mecanismo de nucleagfo e
crescimento de ferrite e carbonetos na austenite enriquecida em carbono, sendo
Particularmente nefasta para a ductilidade do material tratado. No final da transformaggo

obtém-se bainite classica.

Para além dos pardmetros de tratamento térmico - temperatura e tempo de austenitizagdo (Ty
€ ty) e temperatura e tempo de transformagfo isotérmica (Tx e ta ) - as condigdes técnicas de
realizagio do ciclo térmico, nomeadamente no que se refere a atmosfera do forno de
Austenitizagdo, condi¢des de transferéncia das pegas e banho de témpera, podem interferir, de
forma significativa, no sucesso do tratamento térmico, avaliado através da consecugdio das
Propriedades mecénicas e tecnolégicas dentro do esperado e com resultados consistentes.
Com efeito, procedimentos de austémpera distintos, nomeadamente no que se refere as

Condigdes de transferéncia das pegas até ao banho de témpera, vio conduzir a necessidades
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distintas de elementos perlitizantes, com capacidade para assegurar a temperabilidade da liga,
muitas vezes responsaveis por alteragBes significativas ao nfvel dos pardmetros de tratamento
térmico mais adequados. A natureza da atmosfera do forno de austenitizagfio ¢ determinante
para a manutengfio do teor de carbono junto da superficie e obtengfo de estruturas finas e

homogéneas, através das diferentes secgdes.

No que respeita as condigdes mais comuns de realizagfio do tratamento térmico de austémpera,
tal como recomendado no Metals Handbook (Jenkins et al., 1990, Keough, 1991, Keough et al.,
1995), o estagio & temperatura de austenitizagdo deve ser realizado em forno de atmosfera
controlada, enquanto o estagio de transformagfo isotérmica ¢ normalmente realizado em forno
de banho de sais, & base de nitritos e nitratos. As vantagens normalmente associadas a
utilizagfo dos sais estdo relacionadas com os baixos valores de viscosidade que apresentam, em
toda a gama de trabalho, préximos da viscosidade da 4dgua a temperatura ambiente, e ainda, a
sua total solubilidade em 4gua, que se traduz numa capacidade para assegurar transferencias de
calor, suficientemente rapidas, a par da facilidade de condugfio da operagéio de t€émpera. No
sentido de aumentar a severidade de témpera dos sais, e consequentemente, melhorar a
eficiéncia das fases de incubagfo e germinagfo da ferrite na austenite mée, alguns especialistas
sugerem a adigdo de uma certa percentagem de agua aos sais, enquanto outros sugerem um
ajuste inicial controlado da temperatura do banho, abaixo da temperatura prevista para a
realizagio do estagio. Esta foi a solugdo adoptada na instalagdio mais recente da JOT-
Companies Ltd da Finlindia, que obriga a um arrefecimento forgado do banho, por agitagéo, a
menos 10 a 20°C do patamar estipulado, antes da entrada das cargas no banho de témpera. A
literatura refere ainda a possibilidade de aplicagio da técnica de tempera em 6leo, aquecido a
uma temperatura proxima de 235°C, a que se segue o patamar da reacgdo de austémpera, a

temneratura desejada, em forno de ar circulante (Dorozil ef al., 1991).

H. Bayati et al (1995, 1997) publicaram os resultados de um tratamento de austémpera néo
Convencional que consiste na realizagiio de um estigio duplo de transformacdo isotérmica a
diferentes temperaturas, com o objectivo de desenvolver uma ausferrite tipica da bainite
Superior, no interior das células eutécticas, a par de uma estrutura de bainite inferior nas regiGes
intercelulares, com o desenvolvimento minimo do 2° estagio da reacgio de austémpera através
das células eutécticas. Partindo de um ferro nodular ligado 0,67%Mn / 0,25%Mo / 0,25%Cu, o

tratamento consistiu em prosseguir a reacgdo de austémpera para além do estdgio convencional
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a 400°C-120min., utilizando uma temperatura de transformag¢o do dominio bainitico inferior,
concretamente  285°C. Os resultados comparativos de caracterizagio da estrutura
(microestrutura, Xy, CAy, Xy € detecgdo de carbonetos), permitiram confirmar, no material
sujeito ao estégio suplementar, uma evolugfo da reacgfio de austémpera através das éareas
brancas de austenite nfio transformada, associadas as regides das fronteiras das células
eutécticas, sem que o 2° estagio da reacgdo de austémpera tenba avangado no interior das
referidas células. A realizagio do estdgio duplo de austémpera introduziu melhorias
consideréveis nos resultados da tensdo de rotura a traccdo, extensdo apds rotura e resisténcia ao

impacto, que passaram de 770MPa, 2,5% e 40J para 970MPa, 7,5% e 150J , respectivamente.

No que se refere aos meios utilizados para o aquecimento das pecas até & temperatura de
austenitizagdo, témpera e transformagfio isotérmica, Schissler et al tém desenvolvido esforgos
no sentido de utilizar as potencialidades da tecnologia do leito fluidizado, que, em relagdo ao
banho de sais, apresenta reconhecidas vantagens ecoldgicas (Schissler ef al., 1984, 1985, 1993,
Fargues et al., 1985, Bak et al., 1988). Os trabalhos mais recentes ddio conta da aplicacdo da
tecnologia a uma instalagio compreendendo trés fornos, com diferentes veiculos de suspenséo
das particulas refractarias: gas neutro (forno de austenitizagdo), ar frio (tanque de tempera) e ar
aquecido (forno de transformagdo isotérmica). Na altura da témpera, a capacidade de
arrefecimento e uniformizagfio da temperatura das pegas é limitada, o que constitui um ponto
fraco deste procedimento, restringindo o tratamento a pegas com espessura maxima da ordem

de 10mm.

A necessidade de melhorar a competitividade dos ADI em relagdo aos produtos tradicionais
fabricados em ago forjado, construgio soldada ou outros, tem motivado, hi mais de uma
década, a realizagfio de varios programas de pesquisa tecnologica (Janowak ef al., 1983,
Schissler ef al., 1985, Magalhdes, 1986). O objectivo comum destes programas € desenvolver
uma metodologia para o tratamento térmico de austémpera, capaz de aproveitar fontes de calor
disponiveis nas préprias fundigdes, assegurando ciclos produtivos mais curtos, consumos
energéticos mais baixos e necessidades limitadas em equipamentos de tratamento térmico.
Janowak et al., (1983) publicaram os resultados de um tratamento térmico de austémpera que
consiste na interrupgdo controlada do processo de arrefecimento das pegas saidas do vazamento
a cerca de 870°C, arrefecimento posterior ao ar livre, até uma temperatura préxima da

temperatura de transformagfio isotérmica, seguida de um estégio no seio da areia de moldagéo
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ainda quente. Durante o estigio de duas horas, a temperatura das pecas passou de 370°C para
345°C. Para os ensaios foram vazadas moldagdes de areia verde de blocos em Y de 25mm, em
ferro fundido nodular ligado 1,5%Ni / 1%Cu / 0,3%Mo. Os resultados obtidos em comparagio
com os dos ciclos classicos foram considerados animadores. De referir que as diferengas
analisadas para as caracteristicas mecénicas sdo, no minimo, peculiares: a resisténcia a trac¢fio
diminuiu (de 972MPa, no ciclo classico, para 876MPa, no ciclo econémico), a tensdo limite
convencional de proporcionalidade a 0.2% aumentou (455 MPa para 503 MPa) e o

alongamento praticamente ndo sofreu alterago (8,1% e 7,9%).

Na mesma linha de investigagfo, Schissler et al., (1985) estudaram a exequabilidade de trés
tipos de areia - areia verde, areia auto-secativa e areia obtida pelo processo Croning — quando
associados a realizagdo de ciclos economicos. Concretamente, foram estudadas as seguintes
modalidades: estagio de transformagfio isotérmica apés desmoldagfo (900°C-1000°C), estdgio
ap0s reequilibro térmico das pegas a temperatura de austenitizagdio (1000°C) e ainda estagio de
uma hora a temperatura de austenitizagdo, antecedendo o patamar de transformag#io isotérmica.
Para os ensaios foram vazados tarugos cilindricos ¢18 e ¢80 em ferro nodular ligado 2,5%Ni /
0,5%Mo e foram utilizados fornos de leito fluidizado. Os estudos de profundidade de témpera
em 4gua confirmaram que o material desmoldado a quente e sujeito a estagio de uma hora a
temperatura de austenitizagdo de 1000°C, antecedendo o patamar de transformacdo isotérmica,
apresenta as melhores caracteristicas de temperabilidade, confirmados através dos ensaios de
microandlise dos elementos C, Si e Mn. Da anélise das diferentes microestruturas foi constatada
a existéncia de areas ndo transformadas nas fronteiras das células eutécticas, com carbonetos de
solidificagfio, atribuidas ao alto nivel da adigdo de molibdénio. No que respeita as
caracteristicas mecanicas, os resultados foram considerados animadores j& que as diferengas
con:tatadas nfio foram consideradas exageradas. A titulo de exemplo, para uma temperatura de
transformagéio isotérmica de 360°C, no material correspondente aos tarugos ¢18 sujeito a ciclo
classico, os valores ensaiados para a tensdo de rotura i tracgfio, tensdo limite convencional de
Proporcionalidade a 0.2% e alongamento foram' 1082MPa, 678MPa e 9%; no caso dos ciclos
econdémicos em que a reacgdo de austémpera foi realizada imediatamente apds a desmoldagéo a
quente, ou ap6s reequilfbrio térmico i temperatura de austenitizagfo, os resultados obtidos
foram, respectivamente - 994 MPa, 744MPa e 6,5%; por ultimo, a realizagdo de um
Ttaquecimento até a temperatura de austenitizagdio, seguido de um estdgio de uma hora, foi

acompanhada dos seguintes resultados 1024MPa, 705MPa e 8%. Os autores concluiram que,




Capitulo I - Introdugdo
101

através de um controlo efectivo do processo e ainda através da selecgdo criteriosa da
composigdo quimica da liga vazada, serd possivel melhorar os resultados dos tratamentos
econémicos. De notar que, também neste caso, o aumento da tensdio de rotura a tracgdo €

acompanhado pbr uma diminui¢fio da tensdo limite convencional de proporcionalidade a 0,2%.

Por ocasifio do 53° congresso mundial de fundigo realizado em Praga em 1986, o professor
Barbedo de Magalhdes apresentou os resultados de um projecto nacional de desenvolvimento
industrial, no &mbito do vazamento de ferros fundidos em coquilha e dos ciclos econdémicos de
tratamento térmico (Magalhdes, 1986). O processo, consistindo na realizagdo do estagio de
austémpera isotérmica em banho de sais, das pecas naturalmente limpas vazadas em coquilha (a
menos que sejam utilizados machos de areia) e desmoldadas a temperatura controlada, pouco
tempo depois da operagio de vazamento, combina as vantagens metalirgicas normalmente
atribufdas ao vazamento em coquilha, relativas  elevada densidade de nodulos de grafite na
matriz do ferro nodular, de dimensdes reduzidas, com as dos ferros fundidos bainiticos vazados
em areia, permitindo a obtengio de pecas praticamente prontas, ao fim de pouco tempo
decorrido apés a operagiio de vazamento. O autor realgou a importdncia da obtencdo de
estruturas as-cast, isentas de ledeburite, o que passou a ser possivel gragas, ndo s6, a utilizagdo
de inoculantes muito potentes, como & técnica de aplicagdo, que consiste na sopragem do
inoculante no jacto de metal liquido. Para o estudo das microestruras bainiticas foi vazado ferro
nodular ndo-ligado e ligado a0 Mo (0,25% a 0,5%) e ao Ni (1,0% a 1,5%) numa coquilha de
tarugos cilindricos de diferentes didmetros. O autor refere que, no conjunto dos ensaios
realizados, as propriedades mecanicas mais interessantes foram obtidas para o caso de um ferro
nodular ligado com 0,5%Mo / 1,5%Ni, austémperado a 425°C e sujeito a um estagio de
2h15min., em que foram obtidos os seguintes resultados: 1050MPa de tensdio de rotura a
tracgdio e 2,6% de alongamento. O referido procedimento mereceu o registo de patente
nacional, sob a designagio de “Processo de produgiio de ferros fundidos bainiticos por

austémpera directa” (Magalhdes, 1994).

Da andlise global dos resultados dos ensaios de tracgdio dos ADIs obtidos por métodos
distintos de austémpera directa (banho de sais e leito fluidizado), das pegas acabadas de vazar
M moldagdes de areia ¢ em coquilha e desmoldadas a uma temperatura suficientemente
elevada do dominio austenitico, é possivel constatar que, de um modo geral, estdo aquém dos

fequisitos minimos estipulados pela norma ASTM 897, nomeadamente no que se refere aos
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graus de mais baixa resisténcia mecénica 850/550/10 e 1050/700/7. Contudo, tendo em
consideragdo os resultados igualmente publicados para os ADIs obtidos a partir do ciclo
térmico convencional, somos levados a concluir que a situagdo ndo € significativamente
diferente da anterior, pelo que, o tratamento térmico de austémpera directa nfio pode ser
directamente responsédvel pelo baixo nivel das caracteristicas mecénicas ensaiadas. Com
efeito, nos resultados apresentados por Janowak et al., (1983), a extensfio apds rotura €
idéntica nos ADIs resultantes dos dois métodos de austémpera, o melhor resultado da tenséo
de rotura 3 tracgdo foi ensaiado no material sujeito ao ciclo térmico convencional, enquanto
que o tratamento térmico de austémpera directa assegurou o melhor resultado para a tensdo
limite de elasticidade. Por outro lado, os resultados apresentados por Schissler et al., (1985)
mostraram que, relativamente ao ADI obtido por ciclo térmico convencional, o tratamento
térmico de austémpera directa em forno de leito fluidizado garantiu o melhor resultado para a
tensdo limite de elasticidade, satisfazendo os requisitos do grau 1050/700/7, igualmente
satisfeito no tocante 4 extensdo apOs rotura, enquanto que a tensfo de rotura a trac¢do apenas
se situa a 5% do limite minimo imposto. No que se refere aos resultados apresentados por
Barbedo de Magalhdes de assinalar o nivel elevado da tensfio de rotura & tracg¢fio para a
temperatura de 450°C, adoptada para a realizagdo do patamar de transformacgfo isotérmica,
satisfazendo o grau 1050/700/7, em desacordo total com o resultado da extensfio apés rotura,
muito aquém do estipulado pela norma. No sentido de esclarecer a capacidade de resposta dos
tratamentos térmicos de austémpera directa realizados sobre pegas vazadas em coquilha serd
importante conhecer a influéncia de temperaturas de transformagdo isotérmica distintas nos
resultados microestruturais versus caracteristicas mecanicas ensaiadas, nomeadamente no que
s¢ refere a patamares de temperatura inferiores a4 ensaiada, a que se deverfio associar
estruturas ausferriticas mais finas e homogéneas e, paralelamente, comparar os resultados com

0s chtidos através dos ciclos térmicos de austémpera convencional.
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II- Materiais e técnicas de ensaio

Um forno de fus3o, com capacidade nominal de 100kg, um misturador de areia, de 50kg de
capacidade e uma coquilhadora de 10tons constituiram os equipamentos fundamentais,
instalados na fundi¢io do INEGI, para a consecugfio dos objectivos previstos de produgdo de
nodulares, envolvendo dois processos tecnoldgicos distintos: moldagdo em areia € em
coquilha. Preparar as ferramentas de moldagfo, implementar e afinar os processos de
nodularizagfio, inoculagio ¢ vazamento constituiram as primeiras metas a atingir. Para a
fabricagio subsequente de ADIs pela técnica convencional de tratamento térmico de
austémpera foi utilizada a instalagfo laboratorial existente na FEUP e para os tratamentos de
austémpera directa foi utilizado um forno de banho de sais, com cerca de 90cm de didmetro e

100cm de altura, existente no INEGI.

Para os estudos relativos ao ferro nodular vazado em moldagfo de areia foram vazados blocos
em Y de 25mm, preparados de acordo com o estipulado nas norma de ferro nodular (ASTM
M536). Para o caso do nodular vazado em coquilha a opgéo foi vazar tarugos cilindricos de
duas dimensées: $30 (médulo de arrefecimento equivalente ao de um bloco em Y de 13mm) e
$46 (modulo de arrefecimento equivalente ao de um bloco em Y de 25mm), com 200mm de
altura,

Na fase de afinago do processo produtivo e aferi¢io da qualidade dos nodulares, o metal
preparado foi ndo ligado e para o fabrico de ADIs foi vazado ferro nodular ligado com
0,5%Mn e 1%Cu.

Para facilidade de exposigo, a partir de agora, sempre que for necessério fazer referéncia ao
ferro nodular proveniente dos dois processos de moldago especificos, independentemente de
se tratar de uma composi¢do nio ligada ou ligada, bastara referir "os dois tipos de nodular".
As siglas a seguir indicadas serdo utilizadas para a identificagiio expedita dos nodulares e
ADIs ensaiados:

FNA - Nodular vazado em moldagio de areia, sob a forma de blocos Y de 25mm de
CSpessura, em bruto de vazamento

FNC - Nodular vazado em coquilha, em bruto de vazamento

FNC30 - Nodular dos tarugos ¢30 vazados em coquilha, bruto de vazamento
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FNC46 - Nodular dos tarugos ¢46 vazados em coquilha, bruto de vazamento
ADIAC - ADI obtido do F NA sujeito a austémpera convencional

ADICC30 - ADI obtido do FNC30 sujeito a austémpera convencional
ADICC46 - ADI obtido do FNC46 sujeito a austémpera convencional
ADICD30 - ADI obtido do FNC30 sujeito a austémpera directa

* ADICD46 - ADI obtido do FNCA46 sujeito a austémpera directa

Sempre que se fizer referéncia a percentagens de elementos quimicos pressupOe-se tratar-se
de percentagens em peso. Designaremos por fornada, uma fusdo de metal destinada a
realizagio de um determinado niimero de vazamentos, preparada de acordo com o calculo de
cargas realizado e programa de trabalhos previamente definido. Ao conjunto das pegas

(tarugos), cabega de vazamento e canais de gitagem serd dado o nome de cacho.

COQUILHAS PREPARADAS
A superficie de apartagio das coquilhas tem uma 4rea de 365x500mm2. As coquilhas
preparadas sdo macigas, com espessura méaxima de 30mm. A execugdo da 1* coquilha
envolveu as seguintes etapas:
- maquinagem do molde mée em araldite, a partir de um bloco vazado com 500x365x30mm
- preparacdo das moldagdes em areia de resina
- vazamento das molda¢des em nodular ferritico
- corte de gitos, eliminagio de rebarbas ¢ de eventuais excessos de metal existentes na
superficie de contacto das coquithas
- tratamento térmico para eliminagfo de tensdes
- acabamento por maquinagem dos canais do sistema de gitagem, superficies de apoio no

porta coquilhas e roscagem de furos para fixa¢o a coquilhadora e colocagdio dos ejectores

Nas coquilhas preparadas posteriormente (2° ¢ 3%, o acabamento da coquilha passou a ser
feito apenas localmente, por rebarbagem, ficando a maquinagem limitada & preparagio das
Superficies de apoio no porta coquilhas e roscagem dos furos para fixagdo a coquilhadora.

Para efectuar a moldag#o, a areia de resina foi substituida por areia CO2.

No total foram fabricadas 3 coquilhas. Na primeira coquilha fabricada, na meia coquilha a

funcionar no prato mével, foram abertos furos a meio da altura dos tarugos e do canal de
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—
descida, para colocagdo de sete ejectores. Na segunda coquilha, por causa de dificuldades de
desmoldagiio dos cachos, os ejectores foram eliminadas, a0 mesmo tempo que os dngulos de
saida dos canais foram aumentados de ~10° para ~20°. A figura 44 mostra o lay out da

segunda coquilha fabricada com seis tarugos (4x¢30 + 2x¢46).

Figura 44 — Lay-out da 2 coquilha preparada (4x¢30 + 2x¢46).

O sistema de gitagem é simétrico e divergente, com uma relagdio de gitagem 1,2:1:3. O cacho
pesa cerca de 13,7 kg e o rendimento de metal € da ordem dos 70%. A figura 45 mostra o lay-
out da terceira coquilha fabricada com trés tarugos (2x¢30 + 1x¢46). O sistema de gitagem €
pouco divergente (1:1,4:1,7) e apresenta uma camara de retengio de escorias, um canal de
distribui¢io mais extenso e a dois niveis, e um local adequado a fixagdo dos filtros. O cacho
pesa cerca de 8,4kg e o rendimento de metal € da ordem dos 50%. O objectivo das alteragdes
introduzidas no lay-out da 3* coquilha foi promover as condigdes de decantagio e limpeza das

escorias no metal vazado, antes da entrada nos tarugos.

Para a protecgio das coquilhas na altura do vazamento foram utilizados os seguintes
revestimento:

- tinta de zirc6nia, no inicio e negro de fumo ap6s cada vazamento

~pintura grafitica com Fe-Si em suspens&o, no inicio e apos cada vazamento

~ = pintura isolante FOSECO, aplicada antes do inicio da fornada
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Figura 45 — Lay-out da 3" coquilha preparada (2x¢30 + 1x¢46).

Em qualquer situagdio, a coquilha foi previamente aquecida a uma temperatura dentro do
intervalo 200°C—250°C, antes da aplicagdo do revestimento. O estudo da evolugdo da
temperatura da coquilha ao longo dos vazamentos foi monitorizada, num nimero limitado de
fornadas, por termopares posicionados a cerca de 3mm da superficie da coquilha (meia
coquilha posicionada na prato mével), em diferentes locais: fundo do gito de descida, zona do
filtro, tarugo ¢30 (tarugo ao centro) e tarugo $46. Os termopares tipo K (Cromel-Alumel) ¢
0,5mm foram ligados ao sistema de aquisi¢io de dados Burr-Brown, com compensagdo de
junta fria, munido de software de controlo Labtech.

METAL VAZADO

A fusio do metal foi realizada num forno eléctrico de média frequéncia (até 3000 Hz), com
uma capacidade nominal de 100 kg, a trabalhar, por razdo de economia de energia, numa
gama de poténcia normalmente inferior a 100 KW (a poténcia maximo ¢ de 300 KW). A
composicdo média das cargas utilizadas foi: 25%de lingote, 25% de ago e 50% de retornos de
ferro nodular. As adigSes de grafite, Fe-Si, Fe-Mn e Cu electrolitico foram realizadas no
forno. No quadro 8 est4 indicada a composig&o das matérias primas utilizadas nas cargas.

ih_
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Quadro 8 ‘
Composic;ﬁo das matérias primas das cargas

Matéria Prima C Si Mn Cu S P
Lingote 4,23 0,93 0,03 -- 0,01 0,03
Ago 0,10 0,10 0,25 0,01 0,02 0,01
Grafite 100
Fe-Si 75
Fe-Mn 75
Cu 100

A temperatura do metal foi medida por pirometria de imersdo. Para o tratamento de
nodularizagsio foi adoptado o processo sandwich com liga de FeSiMg. A liga, colocada no
fundo da colher, foi adicionada numa percentagem da ordem de 1,4% e foi protegida com
inoculante (0,3%) e aparas de ago (1%). Num numero limitado de vazamentos, com o
objectivo tnico de utilizar um processo de nodularizagsio a que se reconhece uma fraca
propensiio para o desenvolvimento de escérias, a nodularizagfio foi realizada com liga de
NiMg. A liga foi adicionada durante o enchimento da colher, numa percentagem da ordem de

0,6%. A composig#o dos nodularizantes utilizados est4 indicada no quadro 9.

Quadro 9
Composi¢do dos nodularizantes
Nodularizante| C Si Fe Mg Ca Tr* Al
FeSiMg 45,80 630 | 1,22 | 1,13 | 0,35
NiMg <20 | <20 | <1,0 | 15117

*Tr representa o teor de terras raras

Para as operagdes de tratamento de nodularizagdo e vazamento foi preparada uma colher de
sifio com tampa, de 30kg de capacidade. Para minimizar as perdas térmicas, a colher foi
revestida com uma camada de betdo silico-aluminoso de ~40mm de espessura. A quantidade
de metal nodularizado por tratamento foi de cerca de 20kg, suficiente para um vazamento na

coquilha. No caso do vazamento em coquilha, para além da inoculagio na cother foi
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necessario realizar uma inoculagdo tardia, a entrada da coquilha. De inicio foi utilizado o
processo de inoculagdo no jacto, posteriormente substituido por uma inoculagdo do tipo
nn—mold". O conjunto de inoculantes ensaiados versus processo de adi¢io e respectivas

caracteristicas estdo registados no quadro 10.

Quadro 10

Tnoculantes utilizados e caracteristicas respectivas

Inoculante | Processo |Dimensdo/Peso|  Si Ca Tr* Al Bi Mg

Spherix Colher 0,4 -2 mm 74,0 1,98 0,41 0,96 1,11

Inolate 40 Jacto 02-07mm | 73,5 1,69 0,50 0,72 0,98

Tenblock | In-mold | Pastilha 15gs | 71,0 1,26 3,90 0,84

Germaloy | In-mold | Bloco 20 gs 71,5 0,94 4,00
*Tr representa o teor de terras raras

A figura 46 mostra, de forma esquematica, 0 processo de inoculacgdo tardia no jacto de metal,

inicialmente prevista.

———( Reservatdrio
- inocularte
I Entrada ar comprimido
Doseador - ;4/)‘ , ’4// 7
inoculante | e
v /
}‘\, el
/ N r '\\ .
‘\\ e Injector ar
/." R A,».'-"‘/ comprimido
s e
/ g
s / :
g". K4 — —
. R I "1| ;
‘\\» o Y ¢

- SO

- Coquilha

|
;
‘!

e

Figura 46- Esquema da inoculago tardia no jacto de metal.

O inoculante, armazenado no reservatério, € arrastado por um sistema mecanico de palhetas

(doseador), comandado por um motor, ¢ a velocidade de queda das particulas pode ser
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acelerada através de uma corrente de ar comprimido,' ajustada por regulagdo de um
manémetro de baixa pressdo. Para tempos de vazamento da ordem de 10 segundos e perdas de
inoculante da ordem de 50%, as taxas de inoculagio ensaiadas foram: 0,3% e 0,6%. O local
de entrada do inoculante variou entre a cabega de vazamento e o jacto de metal 4 saida da
colher. A figura 47 mostra o posicionamento do tubo destinado a inoculagéo do metal a saida
'f da colher. O inoculante foi utilizado ndo s6 nas condigdes de fornecimento indicadas no
quadro 10 como ainda apds secagem e crivagem para granulometrias mais finas e apertadas:
0,2-0,4mm e 0,1 — 0,2mm.

0 processo de fabrico dos dois inoculantes testados para a realizagdo da inoculagdo do tipo
"in-mold" é diferente: as pastilhas "tenblock" sdo obtidas por sinterizagdo e os blocos de
Germaloy so electrofundidos. Os primeiros sdo fornecidos no interior de filtros ceramicos de

parede dupla e foram posicionados no local proprio, existente no sistema de gitagem.

Figura 47 - Posicionamento do tubo de saida do inoculante tendo em vista a realizagdo da
inoculagiio no jacto de metal,  saida da colher.

A figura 48 mostra a solugdo adoptada para a fixagdo dos blocos electrofundidos.
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Figura 48 — Bacia de vazamento em areia de resina com bloco inoculante electrofundido,

destinado 2 inoculag?o tardia do tipo "in-mold".

As bacias, com uma dimensdo exterior de 250x140x120mm, apresentam um anteparo e sdo
fabricadas em areia de resina. A figura 49 mostra o vazamento na coquilha através da bacia

com inoculante: A taxa de inoculagdio do metal vazado é da ordem de 0,15%.

Figura 49 - Enchimento da coquilha através de uma bacia fabricada em areia de resina,

destinada & inoculagdo in-mold com blocos electrofundidos.

Para g filtragem do metal foram ensaiados filtros ceramicos e de carboneto de silicio, com

Porosidade adequada para ferro nodular (10ppi), colocados no local pr6pri0 da coquilha.




Capitulo II - Materiais e técnicas de ensaio
112

Para 0 vazamento em areia foram preparadas moldagdes em céu aberto de blocos em Y, com
dimensdes de 250x275x255mm e espessura média de parede de 100mm (minimo especificado
38mm), tendo sido utilizada areia de resina furnica. Na figura 50 estdo indicadas as
dimensdes dos blocos vazados. A inoculagdo do metal foi assegurada pelo inoculante
colocado na colher (0,3%).
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Figura 50 - Dimensdes dos blocos em Y de 25mm de espessura (mm).

Na fase de afinagfio do processo produtivo e aferigfo da qualidade dos nodulares os elementos
Mn e Cu ndo foram corrigidos. Para o vazamento de ferro nodular destinado ao fabrico de

ADIs a composigio do metal no forno foi ajustada dentro dos seguintes intervalos:

C-3,55+0,10% S1-2,0+£0,10%
Mn - 0,5 + 0,05 % Cu-1,5+0,05%

A temperatura do metal no forno foi ajustada em fungéo do processo de moldagdes:
Vazamento em coquilha - 1550 + 10 °C

Vazamento em areia - 1480 + 10 °C

Para determinacio das curvas de arrefecimento do metal vazado os termopares foram
Posicionados, aproximadamente, a meio do didmetro dos tarugos ¢30 e/ou ¢46, através dos
Tespiros existentes na coquilha, tendo sido fixados a cerca de 50mm da extremidade superior
dos tarugos. Nas moldagdes dos blocos em Y os termopares atravessaram a parede
Correspondente a espessura de 25mm, a meio da altura da zona til, tendo sido posicionados a

Uma distancia de cerca de 40mm da parede. Os termopares tipo K (Cromel-Alumel) ¢ 0,5mm
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foram ligados ao sistema de aquisi¢io de dados Burr-Brown, com compensagéo de junta fria,

munido de software de coﬁﬂolo Labtech.

CONTROLO METALURGICO DOS NODULARES FABRICADOS

Em todas as fornadas, a composi¢fio do metal no forno foi controlada nas amostras recolhidas
| ap6s a fusdo do metal, analisadas no espectrometro Spectrolab de emisséo atémica, modelo
M7. Sempre que necessério, procedeu-se 2 realizagdo de correcgdes no forno e os resultados
foram confirmados antes do inicio dos vazamentos. O teor de Mg foi controlado em amostras
de ferro branco, recolhidas dos canais mais finos do sistema de gitagem. A microestrutura dos
nodulares vazados foi analisada, de forma sistematica, num microscépio Optico Olympus,
modelo PMG3. Para o estudo da grafite e determinagfo da percentagem de ferrite e perlite na
matriz foi utilizada a técnica de comparagdo com as estruturas tipo, publicadas pela
Metallgesellschaft AG (actualmente SKW), a uma ampliagio de (x100). O ataque das
amostras foi efectuado com Nital 2% e 4%. A necessidade de estudar e comparar a
distribuigdio da grafite nos FNC e FNA justificou a realizagfio de um estudo macrografico as
ampliagdes de (x4) e (x8), para o que foi utilizada uma lupa acoplada ao microscépio optico
Olympus, com lampada de halogéneo, cuja luz é direccionada e polarizada através de fibras
Opticas. As amostras de FNC foram seleccionadas de tarugos provenientes de 2 cachos por
formada (2), a diferentes alturas dos provetes e recolhidas na direcglio transversal e
longitudinal dos tarugos, num total de 12 amostras. No bloco em Y de FNA foram recolhidas

4 amostras, 2 relativas a cortes transversais ¢ outras 2 a cortes longitudinais.

A avaliagfio do tamanho de grio da ferrite que constitui a matriz dos dois tipos de nodular, no
estado bruto de vazamento e apds tratamento térmico de homogenizagio a 1000°C, foi
efeciuada por microscopia 6ptica em amostras atacadas com Nital 2%, 4 ampliag#o de (x100),

por comparac#io com as dimensdes ASTM, propostas para os agos (ASTM E 112-88).

ESTUDO QUANTITATIVO DA GRAFITE

Amostras representativas dos dois tipos de ferro nodular ndo ligado, em que o FNC foi obtido
com jnoculagdio tardia pelo processo "in-mold", foram sujeitas ao estudo quantitativo da
grafite por andlise de imagem, através do programa PAQI (software para andlise quantitativa
de imagem a funcionar no CEMUP) acoplado a um microscopio ptico Zeiss. Por tipo de

Nodular foram analisadas quatro amostras, tendo sido determinadas as seguintes

——
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caracteristicas: n° de nodulos/mm2, dimensdo, forma e percentagem total das particulas de
grafite na estrutura, CadaAamostra foi analisada duas vezes, através de 17 campos distintos,
tendo sido rejeitadas todas as particulas com dimensdo inferior a 5 pm No nodular vazado
em areia as obsérvag:ﬁes foram realizadas & amplia¢do de (x100), sendo a érea de anélise por
campo de 9,26E+04pm>. No nodular vazado em coquilha foi utilizada uma ampliagdo de

(x200), com uma area de andlise por campo de 3,56E+09um>.

ANALISE DAS SUPERFICIES DE FRACTURA

Para o estudo da superficie de fractura de provetes ensaiados a tracgfio foi utilizada a lupa
Olympus SZH e o microscopio electrénico de varrimento (SEM) JEOL JSM-35C. A tensdo
de aceleraciio do feixe de electrdes (Eo) oscilou entre 15 e 20 keV e a disténcia de trabalho da
amostra a lente (WD) foi de 39mm. O estudo envolveu provetes em bruto de vazamento e

apds austémpera convencional.

REVELACAO DA ESTRUTURA DE SOLIDIFICACAO DOS FERROS NODULARES

COM REAGENTE OXIDANTE

Para estudar e comparar a estrutura primaria de solidificag@o dos dois tipos de ferro nodular

foram ensaiadas trés solugdes distintas de ataque metalogréfico fortemente oxidante, com as

seguintes composigdes:

- solugo saturada de soda caustica (Jiyang et al., 1992)

- solugio aquosa resultante da dilui¢do de 4ml de 4cido picrico e 50mg de hidréxido de
sodio em 100ml de dgua (Tian ef al., 1992)

- solugdio aquosa preparada com 18% hidréxido de potassio, 9% de soda céustica € 9% de

acido picrico (Boutorabi et al., 1993)

Todas as solugdes sdio preparadas a frio e o ataque das superficies polidas das amostras é
realizado por imersdo a quente. A literatura re}ativa a 1* solugdo ndo dispde de informacdes
Quanto 3s condigSes de ataque, pelo que foi aplicado o mesmo intervalo de aquecimento
Sugerido para a 2° solugio (88°C - 95°C); na 3? solugio, o ataque ¢ feita em solugdo fervente.
A experiéncia de trés solugdes distintas justificou-se pelo facto de, para qualquer das
solugGes, ndo se ter verificado, para os tempos de ataque sugeridos na literatura (1,5 a 4min
10 caso da 2* solugdo e de 90seg no caso da 3* solugdo), qualquer indicio de ataque das
amostras. Face a esta situagfio foi necessrio proceder ao estudo das condigdes de aplicagdo

~—
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deste tipo de reagente, capazes de assegurar o ataque colorido diferencial da estrutura de
solidiﬁcégﬂo referido na literatura. Devido & maior facilidade de aplicagdo - imersdo em
solugdo fervente - , adoptamos para os ensaios a 3* solugdo. Os melhores resultados foram
conseguidos quémdo se procedeu 4 realizagdo de, pelo menos, 3 ataques prévios, de cerca de
2min. cada, com uma limpeza intermédia ligeira das superficies nos panos de polimento, até
ser observada cor a superficie. Os tempos de ataque registados em qualquer ensaio sdo os
tempos experimentalmente determinados, a partir deste momento. Dos ensaios realizados foi
possivel concluir que a cor das duas regides reveladas, dendritica ¢ interdendritica, varia em
fungdio do tempo de ataque, a0 mesmo tempo que a area das zonas interdendriticas também se
vai modificando. De referir que, uma vez iniciado o processo de revelagdo existe, apds
limpeza ligeira do ataque precedente, uma correlagio estreita entre os tempos de ataque e as
cores reveladas. Os resultados deste ataque metalografico foram divulgados numa
comunicag¢do apresentada no 9° Encontro da Sociedade Portuguesa de Materiais (Jacinto ef
al., 1999). Como mostram as figuras 51 e 52, relativas ao FNC30 e¢ FNA fabricados com
composigdo ndo ligada, tempos de ataque de 1m30s, 3m30s e 5Sm30s sdio acompanhados por
uma altera¢fio da cor das regides dendriticas da matriz de beije acastanhado a azul e depois a
amarelo. Tempos de ataque superiores sdo responsdveis pela passagem a vermelho e
finalmente a verde. Paralelamente, a coloragdo das regides isoladas da matriz, com
distribuigio interdendritica, passa de esbranqﬁicada a bege acastanhada, adquirindo
posteriormente contornos azuis, cada vez mais acentuados. Posteriormente, a literatura veio
confirmar a mesma sequéncia de cores resultante da aplicagio de um reagente do mesmo tipo
(Velde, 1997). Os ensaios de microandlise (EPMA) entretanto realizados permitiram
confirmar a composi¢io média das duas regides identificadas na matriz do FNA e FNC:
regides dendriticas ricas em Si e empobrecida em Mn, a par de regides interdendriticas
par:icularmente ricas em Mn e empobrecidas de Si. Este tipo de ataque colorido foi ainda
aplicado com sucesso no estudo da evolugdo do grau de homogeneizagdo dos teores de Si e
Mn na microestrutura dos dois tipos de ferro nodular quando sujeitos a um tratamento térmico
de homogenizagdo 3 temperatura de 1000°C durante 00h15, 01h15 e 06h15 (relagdo 1:5:25),

antes do arrefecimento controlado até & temperatura ambiente.
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Figuras 51 e 52 - Influéncia do tempo de ataque sobre o aspecto da estrutura primaria de
solidificagio do FNA (2 esquerda) e do FNC30 (a direita): a) FNA 1m30s b) FNA 3m30s c)
FNA 5m30 d) FNC301m30s e) FNC30 3m30s f) FNC30 5m30s (x100):

ENSAIOS DE MICROANALISE

0 estudo da distribuigio na matriz dos elementos quimicos Si, Mn e Cu foi efectuado com
microsonda Camebax, no qual, o espectrometro de analise do espectro de emissdo de raios X
funciona pelo método de dispersdo de comprimentos de onda (WDS). Os pardmetros de
trabalho utilizados foram: intensidade de corrente do feixe de electrdes 21 mA e tensdo de
aceleragiio 15 KeV. O equipamento foi calibrado com amostras de elementos puros € as
percentagens dos diferentes elementos foram calculadas através de um programa especifico
que entra em consideragdo com as correcgdes ZAF do efeito de matriz, determinadas pelo

método de uso convencional em microanalise de amostras metalicas espessas (Sa, 1999).

A severidade de segregagio foi analisada em 4 amostras representativas dos materiais FNC30
e FNA, em bruto de vazamento, fabricados a partir de ferro nodular néo ligado e ligado com
0,5%Mn e 1%Cu, retiradas das cabegas dos provetes de tracgdo, e ainda em 2 amostras de
FNC30 e FNA nfio ligado sujeitas a tratamento térmico de homogeneizagdo (01h15 a

e
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temperatura de austenitizagfio de1000°C). Em cada uma das amostras foram analisadas quatro
regides distintas, num toial de mais de uma centena de microanalises realizadas, Para a
focagem do local de ensaio o equipamento dispde de um microscopio Optico com uma
ampliagdo de x400. Os locais de microanalise foram seleccionados segundo dois critérios
distintos: ensaios consecutivos, a distdncias regulares, ao longo de uma linha recta imaginaria
entre dois nédulos adjacentes, tomando como ponto de partida uma das interfaces n6dulo /
matriz, ou sequéncia de ensaios, em nimero varidvel, a partir de um ponto da matriz,

escolhido ao acaso.

Para anélise da natureza das inclusdes previamente identificadas, por microscopia Optica, na
matriz do ferro nodular vazado em coquilha foi utilizado o microscdpio electrénico de
varrimento Jeol 35C/Noran, equipado com espectrometro de dispersgo de energia (EDS). Este
equipamento foi igualmente utilizado nos estudos de microandlise dirigidos para as regides
dendriticas e interdendriticas da estrutura primdria de solidificagio do FNC e FNA nédo
ligados, previamente reveladas com reagente oxidante, durante cerca de 1m30s. Foi utilizada
uma sonda 2x2pm?, com tempos de aquisigio de 2 minutos e tens3o de trabalho 15KeV. Os
métodos de calibragfio e de calculo de percentagens foram idénticos aos utilizados nos estudos

de microsonda.

ENSAIOS MECANICOS

Os ensaios de tracgdo foram realizados numa maquina universal de ensaios mecanicos
Schimadzu de 250KN, assistida por software para comando e registo automatico de
resultados. Os ensaios foram realizados a velocidade de Smm min”'. Para a determinago da
tensfo limite de elasticidade a 0,2% foi utilizado um extensémetro Schimadzu de 50mm, a
trabalhar com um erro de medida inferior a 1%. Os provetes de tracgdo de 10mm de didmetro
foram maquinados de acordo com a norma ISO 6892 (1984). De acordo com o previsto nas

normas de cada bloco Y de 25mm foram retirados 2 provetes.

Os ensaios de resisténcia ao choque foram efectuados num péndulo Charpy Hoytom de
300Joules. Os provetes paralelepipédicos 10x10x55 foram preparados de acordo com os
Tequisitos previstos na norma ASTM A327M-91,
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Para a realizagdo dos ensaios de dureza Brinell 2,5/187,5 foi utilizado um durémetro Emco
M4U-075. Os ensaios de microdureza foram realizados num microdurometro Schimadzu

2000 aferido dentro dos intervalos 3104+8 HV0,2 ¢ 707+12 HVO,2.

Nos nodulares néo ligados, para além dos ensaios de tracgo e dureza Brinell realizados nos
dois tipos de nodular no estado bruto de vazamento foram realizados ensaios apds tratamento
térmico de recozimento:

- Aquecimento até 840°C e estagio de 01h00

- Arrefecimento dentro do forno até 650°C e estagio de 05h00

- Arrefecimento dentro do forno até & temperatura ambiente.

Por grau de ADI fabricado, tipo de nodular e método de tratamento térmico de austempera

aplicado foram ensaiados, no minimo, trés provetes de tracgdo e trés provetes de choque.

DIFRACCAO DE RAIOS X

As fracgdes ponderais de ferrite € austenite presentes na matriz ausferritica, a dimenséo média
das particulas de ferrite e austenite presentes na ausferrite e o teor de C na austenite foram
determinadas num difractémetro Siemens D500. A partir da técnica de difracgdo de raios X

foi ainda possivel identificar a presenga de martensite na matriz.

Trata-se de uma unidade totalmente controlada por computador, com posicionamento, registo
¢ tratamento automatico de dados. Neste equipamento ¢ utilizada uma ampola de raios X com
catodo de cobre (risca K,) € monocromador de garfite, emitindo radiagSes com A=1,54056 A.
A unidade dispoe de um gerador de 3KW, com possibilidade de ajuste da tensdo de trabalho
enire 20 e 55KV e da intensidade de corrente entre 5 e 60mA.

De acordo com os dados publicados na literatura os pardmetros fixados para os ensaios foram:
45KV ¢ 35mA. O espectro foi analisado no intervalo de varrimento 20 de 30° a 90°, aonde se
Posicionam os trés picos principais da ferrite - (110), (200) e (211) - e da austenite - (111),
(200) e (220) - de acordo com os dados disponiveis no software de equipamento, para o caso
dos agos, e em conformidade com dados publicados na literatura especifica de nodulares

(Hayrynen et al., 1990, Darwish et al., 1993b). O processamento das medidas foi realizado
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com incrementos regulares A20 de 0,02° e tempos de aqufsig:ﬁo At de 10seg., de que resulta

um tempo total de ensaio por amostra de 08h20min.

Para cada grau» fabricado de ADICC30, ADICD30 ¢ ADIAC foi preparada uma amostra
(desbaste) retirada das cabegas dos provetes ensaiados & tracgfio, de uma secgo contigua a
das amostras recolhidas para os estudos de metalografia. Os resultados apresentados séo a

média de 2 ensaios realizados.

Da anlise individual dos picos dos espectros resultam, entre outras, as seguintes informagdes:
drea integrada do pico (contagens por segundo), centro do pico no espectro (20 ) e largura do
pico a meia altura (graus). As fracgdes ponderais de ferrite (Xo) e de austenite (X,) presentes
na ausferrite e o teor médio de C dissolvido na austenite foram determinados de acordo com
os procedimentos apresentados por Rundman ef al (Rundman et al., 1982)] e Hamid Bayati et
al (Viau ef al., 1987). Para avaliar a dimensio média das particulas foi seguido o
procedimento sugerido por K.L. Hayrynen ef al (Darwish et al., 1993b). A presenca de
martensite na matriz ausferritica foi identificada a partir da anélise das alteragdes verificadas
ao nivel do espectro, conforme resultados apresentados por Rundman e Rouns (Rundman et
al., 1982, Rouns et al., 1987). Os procedimentos adoptados serdio analisados no capitulo

seguinte, aquando da apresentag#o dos resultados.

ENSAIOS DILATOMETRICOS

A determinagfio dos pontos criticos da transformagdo austenitica dos FNC30 e FNA ligados
com 0,5%Mn e 1%Cu, em bruto de vazamento, € a defini¢do dos tempos a adoptar para a
realizagiio do 1° estégio da reacgdo de austémpera (ta), as temperaturas previamente fixadas
(Ta), tendo em vista a obtengfio dos diferentes graus de ADI, foram efectuadas pela técnica de
dilatometria diferencial. Para estudar ¢ comparar as cinéticas de transformagio dos dois
nodulares, as diferentes temperaturas de austémpera, no pressuposto de existir uma relagdo
directa entre a variagfio relativa do aumento de comprimento dos provétes e o avango da
reacgio de austempera, foi adoptada a equago empirica de Johnson-Mehl-Avrami {fr(t) =1 -
exp[k(T) . t"P}} que descreve, para cada temperatura, a evolug#io da reacgdo com o tempo
de estigio. Tal resulta do facto da austenite constituir a fase mais densa das ligas de Fe-C-Si,
sendo a sua transformagio sempre acompanhada por uma dilatagfo. A energia de activagdo da

feacgdo de austémpera dos dois tipos de nodular foi calculada a partir da equagfio de
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Arthenius [dfi/dt = C exp (— Q/RT)]. As referidas equagdes serdio analisados em pormenor na
altura da apresentagéo dos resultados no capitulo seguinte. De referir que, durante os tempos
de estgio programados para a reacgdio de austémpera, as diferentes temperaturas de
transformacéo iSotérmica, ndo foi identificado qualquer aumento da variagdo relativa de
comprimento dos provetes, que marcaria a entrada em funcionamento do 2° estgio da reacgdo
de austémpera, com a consequente precipitacio de carbonetos. Em média, os tempos

programados foram 8 vezes superiores aos experimentalmente determinados.

Para a realizagdio dos ensaios foi utilizado um dilatémetro de tempera Adamel DT1000, com
elevada resolu¢do de medida: temperatura 0,5°C, tempo 10™%s ¢ variagBes de comprimento
10™*mm. Os provetes de 2mm de didmetro ¢ 12mm de comprimento foram maquinados a
partir de um tarugo FNC30 e de uma barreta FNA da mesma fornada. O software disponivel
permite analisar, entre outras, as curvas da variagdo relativa do comprimento do provete
versus temperatura (dl/l vs. T) e versus tempo de estagio (dl/l vs. t). Atendendo a que o ciclo
térmico programado para qualquer ensaio é o somatério de varios segmentos, a que
correspondem condigdes especificas de tratamento térmico (tempo de permanéncia a
determinada temperatura, velocidade de aquecimento ou arrefecimento e atmosfera do forno)
e intervalo de aquisigio de resultados (intervalo de tempo entre as aquisi¢des de temperatura
versus variagdo relativa do comprimento do provete), ¢ ainda possivel proceder ao estudo das
curvas dilatométricas (dl/l vs. t), segmento a segmento, e curvas derivadas respectivas
(d(dnydt).

Para a determinago dos pontos criticos da transformaggo austenitica, no aquecimento (Aci,
Ac3) e no arrefecimento (Ar e Ars) dos dois tipos de FN ligado com 0,5%Mn e 1%Cu, 0 ciclo
de ratamento térmico foi programado para diferentes velocidades de arrefecimento através do
dominio eutéctoide: 0,3°C/min, 2°C/min. e de 12°C/min. No quadro 11 estio registados os
parimetros de trabalho definidos para os 8 segmento e para uma velocidade de arrefecimento
através do dominio austenitico de 2°C/min. (segmento 7). Os restantes pardmetros de
velocidade estiio de acordo com os dados préticos, experimentalmente determinados, na mufla
de tratamento térmico do INEGI. A conversdo dos ficheiros do dilatémetro em ficheiros do
Excel ¢ feita através de um procedimento indicado pelo fabricante, ficando disponiveis os
resultados de temperatura T(°C) e variagdo relativa do aumento de comprimento do provete

4, em fungdo do tempo t(s), segmento a segmento.

e —————
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Quadro 11

Ciclo de tratamento térmico de austenitizago para determinagdo dos pontos

[y

criticos da transformag#o austenitica dos dois nodulares

Segmento Operagio a realizar Pardmetro Intervalo aquisi¢@o
definido resultados (seg.) |
1 Arranque Vacuo atingido ]

2 Aquecimento até 600°C 30°C/min. 60

3 Patamar a 600°C 3 min, 60

4 Aquecimento até 900°C 10°C/min. 10

5 Patamar a 900°C 3min. 10

6 Arrefecimento até 750°C 60°C/min. 45

7 Arrefecimento até 650°C 2°C/min. 10

8 Arrfecimento até 3 temperatura ambiente 15°C/min. 20

As figuras 53 e 54 mostram a curva dilatométrica (dl/1 vs. T) relativa ao FNC30 ligado,

arrefecido a uma velocidade de 0,3°C/min. através do dominio austenitico, mostrando as

tangentes a curva, nos pontos de inflexdio, para a determinagdo dos pontos criticos da

transformagfio no aquecimento, Ac; e Acs, (& esquerda) e no arrefecimento, Ars e Ary, (2

direita).
0,020 0,020
0,016 + 0,016 + Arl P
0,012 0,012 -+
s | | !
vV,
0,008 0,008 /4:? A3
| | !
0,004 | 0,004 + ¥
0,000 | . 0,000 f PO & T
0 200 400 600 800 1000 0 200 400 600 800 1000
L\ Temperatura (°C) Temperatura (°C)

Figura 53 ¢ 54 - Curva dilatométrica do FNC30 ligado (velocidade de arrefecimento através

do dominio austenitico 0,3°C/min.), mostrando as tangentes a curva, nos pontos de inflexdo,

que determinam as coordenadas dos pontos criticos no aquecimento, Acl e Ac3, (4 esquerda)

€ no arrefecimento, Ar3 e Arl (a direita).
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Para comparar a velocidade de avango da transformag#o da ferrite em austenite, no decurso do
aquecimento dos dois tipbs de ferro nodular, tendo por base a proporcionalidade existente
entre a diminuigio da variagfo relativa de comprimento dos provetes ¢ o avanco da
transformagdo (d—)y), foi adoptado um procedimento geométrico que consiste em definir o
ponto de intercepgdo das rectas situadas entre as tangentes A curva, apresentando avangos
regulares de dl/l, com a curva de transformagdo di/l vs. T no intervalo de transformagdo
austenitico. O ciclo de tratamento térmico de austémpera programado para estudar o avango
da reacgio de austémpera, 3 temperatura de transformagio isotérmica de 290°C, estd registado
no quadro 12. As temperaturas de transformagio isotérmica adoptadas para o fabrico dos
quatro graus de ADIs, de mais baixa resisténcia mecanica, foram: 370°C, 345°C, 315°C e
290°C. Para as duas primeiras temperaturas o tempo de estagio programado foi de 06h00 e
para as duas ultimas de 18h00. A velocidade de arrefecimento até & temperatura de
austémpera de 36°C/seg. corresponde ao valor experimentalmente determinado nos ensaios
térmicos levados a cabo na instalagdo do INEGI disponivel para a realizagio dos tratamentos
térmicos de austémpera convencional. Foram utilizados termopares do tipo K, encapsulado

em bainha metalica ¢3mm.

Quadro 12

Ciclo de austémpera para a temperatura de transformagao isotérmica de 290°C

Segmento Operacdo a realizar Parimetro Intervalo aquisicdo
definido resultados (4s<3§._)______1
1 Arranque Vacuo atingido
2 Aquecimento até 600°C 30°C/min. 60
3 Patamar a 600°C 3 min. 60
4 Aquecimento até 870°C 10°C/min 10
5 Patamar a 870°C 2,5min, 10
6 Patamar a §70°C (Hélio) 0,5min. 5
7 Arrefecimento rapido até 290°C (Hélio) 36 °C/seg. 0,03
8 Estagio a 290°C durante 0,5min. 0,5min. 0,1
9 Estagio a 290°C durante 18h00 1080min. 8
10 Arrfecimento até 4 temperatura ambiente 15°C/min. 5

Para cada tipo de nodular e temperatura de transformagéio isotérmica adoptada foram
realizados dois ensaios. Apds conversdo dos ficheiros do dilatémetro em ficheiros do Excel

Procedeu-se a correcgdo das curvas de variagdo relativa de comprimento do provete versus
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tempo de reacgdo a temperatura de transformagfio isotérmica (dl/l vs. t), justificada pelas
irregularidades de temperatura apds arrefecimento rapido (segmento 7) até a temperatura de
transformagdo isotérmica ensaiada (segmentos 8, 9 e 10). O valor corrigido de dl/l serd

determinado pela expressdo (Santos ef al., 1998):
di/l corrig=dl/1 - x (T - Th)

em que: T é a temperatura medida apds arrefecimento ripido, Tp € a temperatura de
transformacdo isotérmica prevista e a.é o coeficiente de dilatagdo aparente calculado num
intervalo de 10 a 20°C, acima de Ta, dado pela inclinagdo da curva derivada de dl/l vs. T

calculada entre dois pontos.

Apés correcgdo dos resultados de dl/l sera identificado o instante em que a variagéo relativa
de comprimento do provete em fungdo da temperatura de ensaio passa pelo valor minimo
(d/)i0. Este instante, situado no segmento 8 ou 9, marca o inicio da reacgéio de austémpera

identificado por tempo zero (t=0), a partir do qual seré contabilizado o tempo de estagio.

As figuras 55 e 56 mostram a curva da varia¢io relativa de comprimento do provete em
fungdio do tempo de estagio (dI/1 vs. t) no inicio (esquerda) e ao fim de um tempo de estégio
suficientemente longo (direita), para o caso do FNA ligado, sujeito a um processo de
transformagfo isotérmica a 370°C. De notar que o tempo indicado nos graficos € o tempo

medido a partir do inicio da reac¢do de austémpera (segmentos 8 € 9).
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Figura 55 e 56 - Curva da variag#io relativa de comprimento do FNA ligado, em fungdo do
tempo de estagio, no inicio (4 esquerda) e ao fim de um tempo de estagio suficientemente

longo (a direita), 4 temperatura de transformag8o isotérmica de 370°C.

As curvas relativas ao FNC ligado sdo idénticas. Os tempos de transformag@o isotérmica (ta)
as diferentes temperaturas (Ta) foram definidos a partir das curvas derivadas da variagdo
relativa de comprimento em ordem ao tempo [d(dl/)/dt], que representam a velocidade de
avango da reacgfio. Mais exactamente, para cada temperatura de transformagfo isotérmica
foram utilizados dois critérios diferentes:

1*Hip6tese - tempo correspondente ao primeiro ponto em que a curva se anula.

2°Hipétese - tempo a partir do qual a curva derivada se torna tangente & linha de derivada
nula, de uma forma consistente, isto é, quando adopta uma oscilagiio em torno da linha de

ZCro,

Uma vez conhecida a variagfo relativa de comprimento do provete em ordem ao tempo de
estagio, no inicio da reacgdio de austémpera (d1/)min € ao fim do tempo maximo (dl/Dmax, 0
avango da reacgdo (fr) em qualquer instante do processo de transformagéo (t) € calculado a
Partir da expresséo:

fr= [ (dI1) - (A} [ - (Al Dol

em que: (dI/I) representa a variagdo relativa de comprimento do provete ao fim do instante (t).

A forma sigmoidal das curvas experimentais do avango da reacgfo de austémpera em fungio
do tempo de estagio (fr vs. t) tornou possivel a aplicagdo da equagdio de John-Mehl-Avrami

30s estudos de cinética de transformagio da reacgfio de austémpera.
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TRATAMENTO TERMICO DE AUSTEMPERA
O tratamento térmico de austémpera convencional dos provetes de tracgdo e de choque foi
realizado na instalagdo laboratorial da FEUP que dispde de fornos eléctricos de resisténcias
(2) com 25cm de largura x 15cm de altura x 32cm de comprimento e tanques de sais (2) de @
23¢cm x 60cm de altura (~28kg), munidos de um sistema de controlo de temperaturas. Nos
tanques s3o utilizados sais 4 base de nitritos e nitratos. Para a realizagdo do estagio de
austenitizagdo, a carga a tratar, constitufda por 3 provetes de tracgfio € 3 provetes de choque,
foi embalada numa caixa e protegida com uma mistura de limalha de ferro fundido e carvdo
vegetal. O material foi sujeito ao(s) ciclo(s) térmico(s) registado(s) na figura 57. As
temperaturas escolhidas para a realizagfio do estégio de transformagfo isotérmica no dominio
bainitico (T,), destinadas a4 obten¢do dos graus 1, 2, 3 e 4 da norma ASTM, foram as
propostas por Rundman, no trabalho a que ja nos referimos (Rundrhan, 1997): 370°C, 345°C,
315°C e 270°C. Para cada temperatura (T,), foram ensaiados dois tempos de estagio de
transformagdo isotérmica (ta), definidos de acordo com os critérios supracitados. A partir dos
resultados dos ensaio mecénicos foram definidos os tempos de estdgio mais indicados, a

utilizar nos tratamentos de austémpera directa.

1000
870°C |
__>. T L
800 - gocymin
9 15 min
‘57 600 == -~
S 370 °C, 345 °C, 315 °C € 290°C
‘é& 400 -+
& 20°C/min \
200 -+ \
';\
0 T T T T
0 50 100 150
Tempo (min)

Figura 57 - Ciclo térmico de austémpera dos provetes de tracgo e choque. .

Nos tratamentos de austémpera directa, os cachos, acabados de vazar, foram desmoldados a
Uma temperatura suficientemente elevada do dominio austenitico ¢ mergulhados no banho de
Sais, 4 temperatura prevista para o estigio de transformagdo isotérmica. Para o efeito foi

Utilizado um tanque com 87cm de didmetro e 100cm de altura, com um nivel de sais até cerca
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de 45cm de altura (cerca de 450kg), colocado nas proximidades da coquilhadora, munido de
um sistema de controlo automético de temperaturas. Os cachos foram transportados com a

ajuda de uma tenaz. As figuras 58 ¢ 59 mostram duas fases do processo.

Figura 58 — Cacho a aguardar o fim da solidificagdo do metal na cabe¢a de vazamento para
desmoldag#io e transporte imediato até ao banho de sais.

Figura 59 — Momento da entrada do cacho no banho de sais.

Para controlar a temperatura de desmoldagdo dos cachos foram determinadas as curvas de
amrefecimento do metal vazado em trés cachos distintos tendo os termopares sido

Posicionados, aproximadamente, a meio do didmetro dos tarugos ¢30, através dos respiros

—
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existentes na coquilha, tendo sido fixados a cerca de 50mm da extremidade superior dos
tarugos. Os termopares ﬁpo K (Cromel-Alumel) ¢ 0,5mm foram ligados ao sistema de
aquisigio de dados Burr-Brown, com compensagdo de junta fria, munido de software de
controlo Labtech.

CONTROLO METALURGICO DOS MATERIAIS AUSTEMPERADOS

A matriz ausferritica foi analisada ap6s ataque com Nital 4% e ainda depois de uma coloragdo
diferencial dos constituintes presentes na matriz, a que a literatura designa de coloragdo a
quente (heat tinting). As condigdes utilizadas para a coloragdo a quente foram as
recomendadas na literatura (Bayati ef al., 1994): ataque ligeiro com Nital 4% e aquecimento a
260 °C, durante 05h30. As cores das fases no sdo fixas, podendo variar com a composigdo do
nodular e tratamento térmico realizado e ainda com o grau de ataque das amostras ¢ das
condigdes de processamento do filme. As agulhas de ferrite apresentam normalmente uma cor
bege enquanto os carbonetos aparecem brancos ou com uma cor creme (Kovacs, 1987,
Darwish et al, 1993a, Bayati et al, 1994). A cor da austenite é fungdo do grau de
enriquecimento em C. Para teores de C elevados a austenite adquire normalmente uma cor
"palha", nio muito distinta da cor da ferrite. Fun¢fio das temperaturas de transformagdo
isotérmica adoptadas, a austenite menos enriquecida em C adquire uma colorago que varia
entre 0 azul escuro e o castanho purpura; se no arrefecimento até & temperatura ambiente se

formar martensite a coloragdo passa a azul claro (Darwish et al., 1993a).

As amostras metalograficas foram retiradas das cabegas dos provetes ensaiados a tracgdo e,

para cada tipo e grau de ADI, foram analisadas duas amostras.
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III- Resultados Experimentais

111-1. Produgfo de nodulares

Terminada a fase de projecto e execugdio da primeira coquilha, e afinados os processos
tecnologicos de fusfio, nodularizagiio e inoculagdo deu-se inicio 4 fase dos ensaios de
produgdo, tendente & obtengdio de pegas de qualidade, em condigBes aceitaveis de
funcionamento dos processos de moldagdo instalados. Em todo o processo de afinacio e
aferigio da qualidade dos nodulares, o metal foi preparado sem adigdo de elementos de liga.
Podemos dizer que, no vazamento em coquilha, os ensaios de produgio se desenvolveram ao
longo de cinco etapas distintas, cada uma orientada para a correcgdo de um defeito tipico de

fundig8o, a saber:

¢ Penetragdes de metal nas folgas dos ejectores

» Dificuldades de enchimento por insuficiéncia do caudal de metal

¢ Dificuldades de desmoldagfo devido a existéncia de contra saidas nos canais de gitagem

s Defeitos de superficie atribuidos a areia de zircénia da pintura

¢ Defeitos de sanidade interna do tipo de inclusdes relacionados com a inoculagéo tardia no

jacto de metal, & entrada da coquilha

Os defeitos identificados nas trés primeiras etapas s3o considerados criticos porque
condicionam, ¢ muitas vezes impedem, o funcionamento do coquilha, enquanto os das duas
ultimas pSem em causa a qualidade das pegas. Com vista a ultrapassar cada uma das etapas
foi adoptado o procedimento habitual que compreende a identificagio das causas mais
provaveis pela ocorréncia das anomalias, a defini¢do da ou das acgdes correctivas tendentes a
sua eliminac¢io e implementagdes respectivas e, finalmente, a confirmagfio dos resultados. Os
ensaios foram programados ao longo de 20 fornadas e o nimero de vazamentos realizados por
fornada oscilou entre 5 e 7, excepcionalmenpe 1 ou 2. Tratou-se de um processo de afinag@o

do sistema produtivo trabalhoso e moroso que passamos a descrever.

* O defeito de penetragdo de metal estava directamente relacionado com a presenga de
ejectores na coquilha, posicionados a meio da altura dos tarugos e do canal de descida, com o
objectivo de facilitar a operagio de desmoldagiio dos cachos. Durante o enchimento da

Coquilha o metal fundido penetrava nas folgas, associadas & montagem dos ejectores,
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criavam-se contra saidas, os ejectores nfo funcionavam e os cachos ficavam presos a
coquilna. Ndo havendo possibilidade de eliminar as folgas, a acgdio correctiva passou,
necessariamente, pela execugdo de uma segunda coquilha, sem ejectores. Na coquilha nova os

angulos de saida dos canais foram aumentados (em média passaram de ~10° para ~20°).

e Com a entrada em funcionamento da segunda coquilha foram constatados problemas de
enchimento que originavam tarugos incompletos. Numa primeira instincia admitiu-se que a
eliminagfio do defeito de mal cheio passava por um aumento da temperatura do metal no forno
¢ pela minimizagdio das perdas térmicas até ao vazamento. Neste sentido, para além do
aumento da temperatura do metal no forno (de inicio era da ordem de 1520°C e no final foi
fixada uma temperatura média de 1550°C), foram implementadas as seguintes medidas:
aquecimento mais eficiente da colher de vazamento por "lavagem" com metal quente do
forno, imediatamente antes do inicio dos vazamentos e independentemente do aquecimento
prévio a gis; redugfio do tempo que decorre entre o inicio do tratamento de nodularizagéo € o
fim do vazamento na coquilha, melhorando as condi¢8es de fecho da tampa da colher e de
posicionamento da colher no vazamento (foram criados pontos de referéncia) e diminuindo,
tanto quanto possivel, o tempo de enchimento dos cachos. A temperatura controlada na colher
apés vazamento (metal sobrante), passou a ser da ordem de 1370°C. As melhorias
conseguidas niio foram todavia suficientes para corrigir totalmente o defeito de mal cheio,
pelo que foi necessario aumentar a secgdo dos canais do sistema de gitagem (II, figura 44).

Esta operagfio foi realizada por rebarbagem, em duas fases.

* Com a correcgio do defeito de mal cheio aumentou a propenséo para o metal vazado colar a
coquilha, mais sujeita a sobreaquecimento localizados, e a operagdio de desmoldagdo dos
cachos tornou-se mais complicada. Os pontos criticos de colagem situavam-se na cabega de
vazamento e no canal de descida. Na altura, a técnica utilizada para o revestimento da
coquilha consistia numa pintura inicial com tinta de zircénia e aplicagio de negro de fumo,
apos cada vazamento. A primeira medida adoptada foi melhorar a eficiéncia do revestimento,
nomeadamente através do aumento da espessura das camadas aplicadas. Simultaneamente, foi
methorado o estado superficial das coquilhas que, s6 por si, pode comprometer a operagdo de
desmoldag@o. Com efeito, qualquer cavidade existente a superficie da coquilha ¢é susceptivel
de gerar contra saidas, impedindo a desmoldagdo dos cachos. Estas cavidades podem ter

origem nos pontos de colagem do metal vazado & coquilha, separados por "martelagem", pelo
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que se torna necessdrio proceder, com regularidade, & sua recuperago por rebarbagem. Por
ultimo, foi confirmada a vémtagem de se proceder a desmoldaggo dos cachos, tdo cedo quanto
possivel. Por um lado, o aquecimento das coquilhas € menor e, por outro, limita-se o
desenvolvimentd de esforcos de compressdo resultantes da contracgio do metal no

arrefecimento, nomeadamente nas zonas de liga¢do dos canais de distribui¢do aos tarugos.

¢ A existéncia de pele rugosa a superficie dos tarugos, com incrusta¢des de areia de zirconia
bastante profundés, naturalmente associada a uma grande preocupagdio para proteger a
coquiltha, a ponto de originar camadas de espessura excessiva, justificaram a substitui¢do do
revestimento inicialmente previsto: a pintura com tinta de zircénia e negro de fumo foi
substituida por uma pintura grafitica, com Fe-Si em suspensdo e soliivel em 4gua, aplicada no
inicio € ap6s cada vazamento. Esta pintura melhorou a eficiéncia da operagio de desmoldagdo
dos cachos, a0 mesmo tempo que contribuiu para a minimizag¢fo da ocorréncia de carbonetos,
localmente, junto a superficie. A aplicagfio da pintura grafitica apés cada vazamento tem
ainda a vantagem de constituir um meio pratico e efectivo de arrefecimento forgado da
coquilha. No decurso de uma fornada em que foram realizados 5 vazamentos, a figura 60
mostra o ciclo de temperaturas da coquilha, ensaiado em dois locais distintos: gito de descida
e a um terco da altura do tarugo ¢30 (tarugo ao centro). Para tal foram utilizados termopares,
posicionados em furos abertos pela parte posterior da coquilha até uma distancia de ~3mm da
superficie de apartagfio. Os resultados apontam para a necessidade de um arrefecimento
suplementar em locais estratégicos da coquilha, desde que se proceda a um maior nimero de
vazamentos por fornada, na eventualidade de ser utilizado o forno de fusdo de 500Kg
existente no INEGI.
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Figura 60 - Ciclo da temperatura da coquilha ao longo de uma fornada, ensaiado em dois

locais distintos ¢ medidos através de termopares colocados na coquilha a 3mm de

profundidade.

Para as condigSes de trabalho estipuladas, as figuras 61 e 62 mostram as curvas de

solidificacfio e arrefecimento do metal vazado nos blocos em Y de 25mm de espessura e nos

tarugos $46, que apresentam moédulos de arrefecimento equivalentes.
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Figuras 61 e 62 - Curvas de arrefecimento do metal vazado em moldaggo de areia (linha mais

clara) e em coquilha (linha mais escura).
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A velocidade de solidificagdo do metal vazado nols dois processos de moldagdio ¢
significativamente distinta. Enquanto no nodular vazado em areia a solidificagio eutéctica
ocorre, de acordo com o esperado, durante um intervalo de tempo considerdvel,
correspondente a extensdo do patamar de solidificagdo identificado na curva respectiva, no
nodular vazado em coquilha, o patamar ndo existe e o intervalo de solidificagdo ¢é
extremamente reduzido. De referir que no vazamento em areia, o Unico problema de
qualidade a registar, que levou a rejei¢do dos blocos em Y vazados, teve a ver com a
degeneracfio da forma dos nédulos de grafite, directamente relacionada com o tempo de
solidificagdo do metal vazado, muito superior ao verificado em coquilha (da ordem da meia
dezena de minutos na moldagfio em areia e da ordem de uma a duas dezenas de segundos no
vazamento em coquilha). Para minimizar as perdas de Mg, a temperatura do metal no forno
destinado ao vazamento em moldag¢dio de areia passou a ser ajustada dentro do intervalo de

1480 + 10°C, em vez de 1550 + 10°C, estipulado para o vazamento em coquilha.

Os resultados das caracteristicas de trac¢do dos dois nodulares encontram-se registados no
quadro 12, identificados por "Coquilha de 6 tarugos / Inoculagéo jacto". Como se constata, as
caracteristicas de tracgfio sdo superiores no FNA. A observagiio & lupa das superficies de
fractura dos dois nodulares permitiu identificar, no caso dos FNC 30 e FNC46, a presenca de
pequenas inclusdes dispersas na matriz. De referir que a presenga de pequenos "pontos”
escuros com aspecto de inclusdes, aleatoriamente distribuidos por todo o material, foi
igualmente confirmada nos ensaios de magquinagem, aparecendo em toda a extensdio dos

provetes, tanto nas camadas superficiais como nas mais profundas.

A figura 63 mostra o aspecto das inclusdes observadas nas amostras metalograficas.
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QUADRO 12
Caracteristicas de tracg@io dos nodulares FNC e FNA
ensaiados durante a afinagfo do processo de vazamento em coquilha
Pardmetros de trabalho FNC30* FNC46* FNA**
Coquilha  Inoculagio  |R0.2 (MPa)}Rm (MPa)] A (%) R0.2 (MPa]Rm (MPa)| A (%) R0.2 (MPa]Rm (MPa)| A (%)
6 tarugos Jacto 3700 5360 34 4250 5850  >9
3980 5020 4,0 4442 5450 10,9
6tarugos  In-mold 392,5 4281 >20 | 4756 5421 25
Pastitha sinterizada |  392,0 488,2 >0,5
39,0 4779  >05
3 tarugos Jacto 335,5 462,0 9,1 331,2 431,6 4,2
3523 5063 52 | 3652 4708 158
3451 4873 156 | 3497 4733 82
3554 4775 96 | 3925 4862 93
3662 4610 62 | 3930 4924 103
’ 3488 4713 8,1 | 4064 4857 62
359,5 486,77 93
3492 4569 45
394,5 4620 39
3945 4610 49
4069 4996 7,2
43,1 5192 49
Média| 369,9 4792 74 | 3730 4733 90
3tarugos  In-mold 3369 4826 11,0 | 3585 502,22 144 | 3423 5034 150
Bloco electrofundido| 354,9 4749 154 | 3714 5171 143 | 3368 4938 184
3791 4991 16,6 | 3590 4792 9,5 | 3469 4979 197
4672 611,04 45 | 3736 S21,1 12,1 | 3474 5039 139
41,0 5681 98
407,4 5506 93
355,9 487,7 16,7
3585 471,3 64
366,7 4837 126
370,9 497,6 9,8
359,0 4812 74
3529 4984 144
—_— 361,6 5161 123
Média| 3755 5094 11,2 | 3656 5049 12,6 | 3434 4998 16,8

* - Inoculagdo dupla: colher (0,30%) e a entrada da coquilha, por projecgdo no jacto de metal

(0,30%), mais tarde substituida pela inoculagfio do tipo "in—mold" (0,15%).
** - Inoculagdo na colher (0,70%).
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Figura 63 - Inclusdo metalica no ferro nodular vazado em coquilha, sujeito a inoculagdo no

jacto de metal 3 entrada da coquilha (x100).

Face a esta constatag@o estd justificada a degradag@io das caracteristicas mecénicas ensaiadas,
em especial no que se refere & extensdo ap6s rotura . A melhoria do nivel das caracteristicas
dos FNC passar4, necessariamente, pela eliminagio das referidas inclusSes, cuja origem mais
provével é a inoculagdo tardia no jacto de metal, a entrada da coquilha. Até a0 momento, tem
sido realizada uma inoculagfio tardia no jacto de metal com Inolate 40, ajustada para adi¢Ses
da ordem de 0,3% e dirigida para a cabega de vazamento. A possibilidade de testar outro
inoculante foi a primeira hipétese levantada. Contudo, uma vez que todas as informagdes
recolhidas apontam no sentido de que, para o tipo de inoculagfio em questio, o Inolate 40 € o
mais aconselhado, tal nfio veio a acontecer. Nas fornadas seguintes foram programados vérios
ensaios envolvendo combinagdes distintas de percentagens de adig#o, orientagdo do caudal do
inoculante em relagéio ao jacto de metal, granulometria ¢ humidade do inoculante. Em alguns
casos foram aplicados filtros. Os ensaios metalograficos mostraram e a pré maquinagem dos
Provetes confirmou que, em qualquer situagdo, as inclusdes persistem, aparecendo de forma
aleatéria no metal vazado. Numa secgfio transversal do tarugo ¢30 é possivel observar até 10
inclusdes. No caso da utilizagdo de filtros cerdmicos de parede dupla, com inoculante

Sinterizado, verificou-se um agravamento da densidade de inclusSes confirmado nos
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resultados dos ensaios de tracgdo registados no quadro 12, identificados por "Coquilha de 6

tarugos / Inoculagdo in-mold com pastilha sinterizada".

Entretanto, procédeu—se a confirmagfo da proveniéncia e natureza das inclusGes. O processo
de nodularizagdo com liga de FeSiMg foi substituido pelo processo de nodularizagdo na
colher com liga de NiMg, cuja principal atributo é assegurar um desenvolvimento minimo de
escorias. As inclusdes mantiveram-se. Um outro ensaio realizado consistiu em suspender a
inoculagdo no jacto, reforgando a inoculagdo na colher (passou de 0,30% para 0,7%). Neste
material nfo apareceram inclusdes mas, em contrapartida, a microestrutura passou a

apresentar carbonetos de solidificagdo.

A anslise qualitativa das inclusdes por microsonda confirmou tratar-se de inclusdes metélicas

ricas em Si, com vestigios de Mg , Ca e Bi.

Para ultrapassar a situagfio foi decidido preparar uma terceira coquilha, com metade dos
tarugos € com um lay out significativamente diferente do anterior (figura 40). O objectivo era
melhorar as condi¢oes de dissolugfo das particulas de inoculante, aumentando o percurso do
metal liquido através de um canal de distribui¢io mais longo e a dois niveis, antes de dar
entrada nas cavidades dos tarugos. A coquilha foi executada mas as melhorias conseguidas no
que se refere ao estado de limpeza do nodular vazado ficaram aquém das expectativas,
avaliadas pelos resultados de pré maquinagem e de estrutura metalogréfica, e confirmados
através dos resultados dos ensaios de tracgfio registados no quadro 12 sob a designagdo de
"Coquilha de 3 tarugos / Inoculagdo jacto". S6 esporadicamente, os resultados da extensdo

apos rotura satisfazem o valor minimo estipulado para o grau 450-10 da norma ISO 1083.

Dada a inefic4cia das acgdes implementadas até a0 momento, a unica alternativa que restava
Passava pela substituigio da técnica de inoculagfio até agora utilizada, por uma inoculagéo
"in~mold", com material obtido por electrofusdo, menos fridvel do que o obtido por
sinterizagfo, apresentando, por isso, melhores caracteristicas de dissolug#o. Este inoculante ¢
fornecido sob a forma de blocos (troncos de cone), sendo recomendada a sua fixagdo em local
estratégico do sistema de gitagem. A necessidade de utilizar uma solugfo tecnicamente
Correcta e as dificuldades inerentes a fixagdo dos blocos na coquilha quente, justificaram ter-

s¢ passado a utilizar uma cabega suplementar de vazamento com anteparo, fabricada em areia
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de resina, aonde é fixado o bloco inoculante (figuras 48 ¢ 49). O estudo metalografico do
nodular vazado nestas condi¢des mostrou uma matriz limpa de inclusdes, a que se associam as
caracteristicas de tracg¢@o registados no quadro 12, sob a identificagdo de "Coquilha de 3

tarugos / Inoculég:ﬁo in-mold com bloco electrofundido”.

A primeira constatagio € que, através da alteragdo da técnica de inoculag:ﬁd, foram
conseguidas melhorias sensiveis ao nivel das caracteristicas de tracgio do nodular.
Concretamente, nos provetes maquinados do FNC30, a alteragfio da técnica de inoculagéio foi
acompanhada, em termos médios, por um aumento superior a 50% da extens@o ap6s rotura
(passou de 7,4 para 11,2%), por um aumento de 6,5% da tens@o de rotura a tracgdo (passou de
369,9 para 375,5MPa), enquanto a tensfio limite de elasticidade a 0,2% apenas tenha
apresentado um aumento de 1,5% (passou de 479,2 para 509,4MPa). Contudo, apesar das
melhorias acabadas de referir, ndo s6 continuam a verificar-se resultados esporadicos abaixo
dos requisitos minimos definidos na norma ISO 1083, como, para valores idénticos de
resisténcia mecanica, os resultados da extensdo apds rotura ficam aquém dos analisados no
FNA. As figuras 59, 60 e 61, 62 mostram a evolug¢do dos resultados de Rm vs. A(%) e de Ro
vs. A(%) ensaiados nos provetes FNC30 e FNC46 vazados a partir da coquilha de 3 tarugos,
sujeitos aos dois processos de inoculagfo tardia, a par dos resultados ensaiados no FNA e dos

valores minimos estipulados para os diferentes graus da norma ISO 1083:1987.

De registar que, nomeadamente nos FNC30 em que existe um niimero consideravel de ensaios
(n=13), as melhorias introduzidas foram acompanhadas por uma alteragdo importante da
tendéncia verificada para a evolugo das caracteristicas de tensdo de rotura a tracgdo versus
extensdo apds rotura. Com efeito, contrariamente a tendéncia anteriormente verificada, alias
coniirmada noutros trabalhos publicados (Ribeiro et al., 1986, 1988, 1989), em que se
verificava uma tendéncia para aumentos simultineos das duas caracteristicas, a situagdo
actual aponta, de acordo com o esperado, no sentido dos resultados da extensdo apds rotura

Variarem na razdo inversa dos resultados ensaiados para a carga de rotura.
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Figuras 64 e 65 - Evolugdo dos resultados Rm vs. A(%) (2 esquerda) e Ro2 vs. A(%) (a
direita) dos provetes FNC30 vazados na coquilha de 3 tarugos, com inoculagfo no jacto € "in-
mold" com bloco electrofundido, a par dos resultados do FNA e valores minimos da norma
ISO 1083:1987.
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Figuras 66 e 67 - Evolugiio da relagio Rm vs A(%) (a esquerda) e Ro2 vs A(%) (2 direita) dos

Provetes FNC46 vazados na coquilha de 3 tarugos, com inoculagfo no jacto e "in-mold" com

bloco electrofundido, a par dos resultados do FNA e valores minimos da norma ISO
1083:1987.
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No que se refere a evolugfio da tensdo limite de elasticidade a 0,2% em relagdo aos valores
ensaiados para a extensdo apds rotura de notar que, embora a tendéncia seja idéntica qualquer
que seja o processos de inoculagdo utilizado, no caso da inoculagdo "in-mold" com bloco

electrofundido registam—se niveis mais elevados para as combinagdes ensaiadas.

A composi¢cdo média dos ferros nodulares vazados sem adigdo de elementos de liga a que

correspondem as caracteristicas mecnicas acabadas de referir est4 registada no quadro 13.

Quadro 13

Composi¢do média dos nodulares ensaiados & trac¢do (figuras 64 a 67)

Nodular / Inoculago tardia C Si S Mn Ni Cu Mg
FNC - Jacto 3,54 3,16 0,02 0,15 0,07 0,09 0,026
FNC 3,66 2,99 0,02 0,18 0,10 0,14 0,029
Blocos electrofundidos

FNA 3,51 2,81 0,01 0,15 0,08 0,04 0,035

As figuras 68, 69 e 70 mostram a microestrutura da grafite presente na matriz dos nodulares
vazados em moldacfio de areia e em coquilha, estes ultimos sujeitos aos dois processos de

inoculagdo tardia: jacto e "in-mold" com bloco electrofundido.

No controlo metalirgico de rotina foram analisadas, em qualquer dos nodulares,
nodularidades iguais ou superiores a 80%. No nodular vazado em areia a dimensdo dos
nddulos de grafite oscila entre 25 € 35um, a que se associa uma densidade de nédulos que
Varia entre 220 e 335 n6édulos/mm>. O tamanho de grio da ferrite, analisado de acordo com a
norma ASTM E 112-88, estd compreendido entre a dimensdio 6 e 7 ASTM. No nodular
vazado em coquilha a dimens3o média dos nédulos oscila entre 4 ¢ 5um e 5 ¢ 7um,
Tespectivamente no caso da inoculagdo tardia no jacto e "in-mold", a que se associam
densidades de nodulos que oscilam entre 1200 - 2200 e 800 - 1600 nédulos/mm?. Em

Qualquer caso, o tamanho de grio da ferrite situa-se entre a dimens&o 7 ¢ 8 ASTM.




ados na figura 71. A partir destes resultados ¢ possivel concluir que, contrariamente a0
rado, apesar dos FNC apresentarem uma microestrutura de grio mais fino e com uma
sidade de nédulos de grafite de menor dimenséo, significativamente superior a presente
FNA, o seu indices de qualidade é mais baixo. Assim, embora a alteragio da técnica de
i0 tardia tenha assegurado melhorias consideraveis ao nivel da qualidade dos
1meiularcs fabricados em coquilha, em termos médios, o seu indice de qualidade ¢ cerca de 2/3
do dos FNA. Sera oportuno recordar que, no inicio dos trabalhos as expectativas apontavam
amente no sentido de indices de qualidade mais elevados no nodular vazado em
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Figura 71 - Valores médio, méximo e minimo dos indices de qualidade dos trés nodulares

ensaiados.

Fungiio dos resultados acabados de referir, as condi¢des adoptadas para os vazamentos
subsequentes em ferro nodular ligado com 0,5% Mn e 1% Cu destinados aos estudos de
austémpera foram as seguintes: coquilha de 3 tarugos revestida com uma pintura a base de
grafite, no inicio e apés cada vazamento, e inoculaggo tardia do tipo "in-mold" com blocos
electrofundidos.

De referir que, no sentido de se tentar ultrapassar a necessidade de fabricar e utilizar no
vazamento em coquilha cabegas de vazamento em areia de resina, foram levadas a cabo um
conjunto de acges tendentes A sua substituigdo por uma cabega de vazamento permanente,
fundida em ferro nodular. Tendo em vista a desmoldagdio do metal entretanto solidificado no
seu interior e a subsequente fixagdo do bloco inoculante, esta cabega de vazamento foi
preparada com um plano de apartagdo Iongitudinal. As dificuldades inerentes ao
Mmanuseamento, fecho e posicionamento da cabega quente no local préprio justificam
aperfeicoamentos técnicos importantes, indispensdveis para o seu funcionamento em
condigdes adequadas. Por esta razdo, a opgdo foi continuar a proceder ao fabrico prévio das

cabegas de vazamento em areia de machos.
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0O efeito de um tratamento térmico de recozimento sobre as principais caracteristicas de
tracgdo, dureza e microestruturais do FNA e do FNC30, na versdo de inoculagfo tardia do tipo

nin-mold", encontram-se registadas no quadro 14.

Quadro 14

Caracteristicas mecinicas e microestruturais dos nodulares FNA e FNC30

(inoculagdo "in-mold") bruto de vazamento € apo6s tratamento de amaciamento

FERRO Bruto de vazamento Recozido
NODULAR | Rm (MPa)| A(%) | HB2,5 | Perlite (%) || Rm (MPa) | A(%) | HB2,5 | Perlite (%)
FNA 498,4 17,5 182 25/30 458,9 20,4 162 5/10
FNC30 511,9 12,9 197 2125 496,5 12,1 184 <2

Sob o ponto de vista das caracteristicas mecénicas ensaiadas verifica-se que a resposta dos
dois tipos de ferro nodular ao tratamento térmico de recozimento € distinta. No FNA a
diminuicdo da percentagem de perlite na matriz é naturalmente acompanhada por um
abaixamento da tensdo de rotura a tracgdio, a0 mesmo tempo que se verifica um aumento
simultineo da extensdio ap6s rotura. No caso do FNC a ferritizagdo da matriz é igualmente
acompanhada por um abaixamento da tensdo de rotura a tracgfio mas a extensdo apos rotura
nfo se altera. O indice de qualidade do FNA ¢é de cerca de 90, quer no estado bruto de
vazamento quer no estado recozido, enquanto no FNC30 passa de 72 para 63, isto ¢, a

ferritizago foi responsavel por uma perda do nivel de qualidade da ordem de 15%.

De referir que o aspecto superficial dos provetes ensaiados a tracgdo também € distinto. No
provetes do nodular vazado em areia, a par de uma fractura do tipo dictil, com estricgdo
visivel, ¢ possivel identificar pequenas fissuras & superficie dos provetes ensaiados,
perpendicularmente orientadas em relagfio ao esfor¢o de tracgdo. Pelo contrério, nos provetes
relativos ao nodular vazado em coquilha a superficie de fractura praticamente ndo apresenta
deformagio, a0 mesmo tempo que ndo sdo detectadas fissuras & superficie dos provetes

ensaiados. Este assunto sera novamente abordado na altura da discussdo dos resultados.

Os resultados do estudo quantitativo da grafite, por andlise de imagem, presente na matriz

bruto de vazamento dos nodulares vazados esto indicados no quadro 15.
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Quadro 15
Estudo da grafite por analise de imagem

FERRO Diametro | Area nodulo | Densidade Area total |Nodularidade
NODULAR (micron) (micron2) (n°/mm?2) (%) (%)
FNA 20,1 318 421 13,4 84
FNC30 9,3 68 1617 11 80

Da anilise destes resultados é possivel concluir que, apesar do FNC apresentar uma densidade
de nodulos cerca de quatro vezes superior & do FNA, a érea total ocupada pelos nédulos de
grafite na matriz é significativamente inferior, cifrando-se em cerca de 22% menos. Esta
constatago & valida tanto em termos médios como no que se refere aos resultados individuais

de todas as amostras analisadas.

Tendo presente os resultados dos ensaios realizados até ao momento no dominio dos FN,
fabricados sem adigiio de elementos de liga, os trabalhos subsequentes passaram a ser
norteados por duas preocupagdes fundamentais: por um lado, identificar, de forma inequivoca
as principais causas responséaveis pelo baixo nivel de qualidade do FNC em relagéo ao FNA e,
por outro, esclarecer, até que ponto a elevada densidade dos nédulos de grafite, de menor
dimensgo, presente na matriz dos FNC vai constituir, ou ndo, um factor determinante para
uma cinética da reacgdio de austempera mais uniforme ao longo da matriz, capaz de assegurar

um nivel mais elevado das caracteristicas dos ADIs fabricados.
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I11-2. Grau de homogeneidade da matriz

No quadro 16 estfio indicadas as composi¢Bes dos nodulares objecto dos estudos de

microanalise, no que se refere aos principais elementos de liga.

Quadro 16
Composigio dos nodulares ensaiados por microandlise
FERRO NODULAR C Si Mn Cu
Nio ligado {FNA 3,45 2,80 0,26 0,30
FNC30 3,45 3,06 0,26 0,30
Ligado FNA 3,43 2,78 0,55 0,92
FNC30 3,43 3,04 0,55 0,92

As caracteristicas microestruturais dos dois nodulares niio ligados, FNA e FNC30, sfo as ja
referidas no capitulo anterior, diferindo sobretudo quanto a densidade e dimensdo dos nédulos
de grafite presentes na matriz. No que se refere aos nodulares ligados ao Mn e ao Cu 0 FNA
apresenta uma matriz essencialmente perlitica, com 10% a 20% de ferrite, ~350 nédulos/mm?
¢ nodularidade superior a 85%; o FNC30 apresenta uma matriz ferritica com cerca de 25% a
35% de perlite, 2000 n6édulos/mm? e nodularidade compreendida entre 80% e 85%. As figuras

72 ¢ 73 mostram a microestrutura dos dois tipos de nodular, ligados ao Mn e ao Cu.

A evolugdo dos teores de Mn vs. Si e Cu vs. Si na matriz dos nodulares, nfo ligados e ligados,
vazados em moldagfio de areia e em coquilha esta representada nas figuras 74, 75, 76 € 77.
Como se constata, 0 modelo de microsegregagdo é o mesmo, independentemente do processo
de moldagéio utilizado e da composigdo da liga vazada: concentragdes elevadas de Si estdo
associadas a altas concentragdes de Cu e baixas concentragdes de Mn e vice-versa. As figuras
74 ¢ 75 mostram a microsegregag:ﬁo‘ inversa dos elementos Si €. Mn, enquanto a

Microsegregacio directa dos elementos Si e Cu est4 patente nas figuras 76 e 77.

Para as duas composigdes ensaiadas, a severidade de microsegregagio dos elementos de liga,
avaliada, ndio sd, pela inclinagio da linha de tendéncia como pela amplitude de resultados

analisados, ¢ mais intensa na matriz dos FNA do que na dos NFC, o que pressupde, desde
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logo, que a microsegregagdo dos elementos de liga ¢ tanto mais intensa quanto mais lenta for
a velocidade de solidificagdo do metal liquido na moldagdo. Além disso, € possivel constatar
que, em qualquer dos processos de moldagfio, a adigdo de 0,5%Mn e 1%Cu vai contribuir

para microsegregagdes mais intensas através da matriz.
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Figuras 74 e 75 - Teores de Mn vs. Si na matriz do nodular vazado em moldagdo de areia (2

esquerda) e em coquilha (a direita) e curvas de tendéncia respectivas.
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Figuras 76 e 77 - Teores de Cu vs. Si na matriz do nodular vazado em moldagdo de areia (a

esquerda) e em coquilha (a direita) e curvas de tendéncia respectivas.

Para o ferro nodular ligado a0 Mn e Cu, as equagdes das curvas de tendéncia das relagdes Si
V8. Mn e Si vs. Cu para os dois processos de moldagéo so as seguintes:
Mn —-»Y=-0,69Si+2,57

Cu— Y=0,618i-0,93

(R=0,97)
(R=0,88)

Nodular vazado em areia
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Nodular vazado em coquilha Mn —Y=-0,548i+2,12 (R=0,94)
Cu —> Y= 0,82Si-1,46 (R=0,89)

Uma vez que, dﬁrante o processo de solidifica¢do dos ferros nodulares os elementos de liga
grafitizantes, tais como o Si e o Cu, estdo sujeitos a um processo de microsegregagdo inversa
para a matriz solidificada (Ko>1), enquanto o Mn, por ser um elemento de liga
antigrafitizante, esta sujeito a um processo de microsegregagfo directa para o metal liquido
(Ko<1), o grau de homogeneidade da matriz metalica pode ser posta em evidéncia através das
curvas de varia¢8o das relages Si/Mn e Cu/Mn, em fungdo dos teores de Mn, representadas
nas figuras 78, 79 e 80, 81, para o caso dos nodulares ndo ligados e ligados, vazados em
moldagfo de areia e em coquilha. Valores das relages Si/Mn e Cu/Mn ligeiramente mais
baixas na matriz dos ferros nodulares vazados em areia, a par de zonas na matriz com teores
de Mn mais elevados, associados a microsegrega¢des mais intensas, permitem confirmar que
a matriz do nodular vazado em areia é menos homogénea do que a dos nodulares vazados em

coquilha.

40 T 40

30 +

0l X TY- YWY L, A Tmmoag
0,0 0,5 1,0 1,5 1,0 1,5
%Mn
| 0 FNA nio ligado AFNAligado | 0 FNC nio ligado A FNC ligado

Figuras 78 ¢ 79 — Relagdo Si/Mn vs. Mn no nodular, ndo ligado e ligado, vazado em areia (2

€Squerda) e em coquilha (4 direita).
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Figuras 80 e 81 - Relagdo Cu/Mn vs. Mn no nodular, nfo ligado e ligado, vazado em areia (a

esquerda) e em coquilha (2 direita).

De notar que, enquanto a lei de variagdo da relagdo Si/Mn em fung#o do teor de Mn mostra,
para qualquer dos processos de moldagdo, uma alteragio muito ligeira com a adi¢fo dos
elementos de liga, pelo contrario, para a relagio Cu/Mn em fungéo do teor de Mn, a lei de
variagio é afectada, de forma notéria, pela referida adi¢do dos elementos de liga na
composi¢do do metal vazado. Da anélise efectuada ¢ possivel identificar varios factores que
podero contribuir para a referida diferenca de comportamentos. Em primeiro lugar ¢
necessario ter presente que embora os elementos Si e Cu segreguem inversamente em relagdo
a0 Mn, o coeficiente de microsegregagiio do Cu é superior ao Si, tal como resulta da andlise
dos dados publicadas na literatura especifica que apontam para valores da ordem de 1,3 e
1,15, respectivamente (Rundman, 1977). Além disso, de acordo com os dados publicados por
Dorazil (1991), & necessario ter em conta que enquanto a adigio de Cu vai contribuir para um
enriquecimento diferenciado ao longo da matriz, no sentido do teor de Cu aumentar mais
significativamente nas zonas da matriz ricas em Si e empobrecidas em Mn, do que nas zonas
empobrecidas de Si e, portanto, ricas em Mn, pelo contrério, o aumento do teor de Mn na
composigio do metal de base vai estar sujeito a uma distribuigio mais ou menos uniforme ao
longo das diferentes zonas da matriz. Por conseguinte, a relagdo Cu/Mn vai apresentar
aumentos mais significativos nas regides da matriz de mais baixo teor de Mn do que nas

regies mais ricas em Mn. Assim sendo, serd de esperar que a adigdo simultdnea dos

clementos de liga Cu e Mn va ser acompanhada por uma alteragdo significativa da forma da
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curva Cw/Mn em fungdo do teor de Mn, com desvios mais acentuados no sentido dos teores
mais baixos de Mn. De notar que no nodular vazado em areia, em que existe uma
microsegregagio mais acentuada dos elementos de liga na matriz, a adigdo dos elementos de
liga ¢ acompanhada por resultados mais elevados do teor de Mn analisado, para os quais a
relagio Cuw/Mn praticamente se anula. Para a relago Si/Mn a situagdo sera distinta. Uma vez
que o Si, sujeito a uma microsegregacdo menos intensa do que o Cu, nfo ¢ alterado na
composi¢io do metal de base dos dois tipos de ferro nodular e a adigdo de Mn na composi¢io
do metal de base apresenta aumentos generalizados ao longo das diferentes zonas da matriz, o
seu efeito nas curvas de variagio de Si/Mn em fungso do teor de Mn serd diminuto, com uma

evolugfio da curva no sentido de teores de Mn mais elevados.

De acordo com o modelo tradicionalmente aceite para o processo de solidificagéio do ferro
nodular (teoria do metal fundido que prevé a formagdo de células eutécticas na matriz
solidificada) , a solidificagio da matriz metalica tem inicio junto da interface do metal liquido
com os nédulos de grafite, que, ficando envolvidos por um envelope de austenite, deixam de
estar em contacto com a fase liquida. Tal significara que os teores mais elevados de Si e Cu
deversio estar associados as regides da matriz que solidificam em primeiro lugar, isto ¢, junto
das interfaces grafite / matriz, empobrecidas em Mn, enquanto os teores mais elevados de Mn
deversio estar associados as zonas da matriz que solidificam em ultimo lugar, correspondentes
as fronteiras das células eutécticas, empobrecidas em Si e Cu. Por conseguinte, sera de esperar
que os valores mais elevados das relagdes Si/Mn e Cuw/Mn se situem nas regides da matriz
proximas da interface matriz / grafite, enquanto os valores mais baixos se devem encontrar
junto das fronteiras das células eutécticas. Nestas condigdes, o perfil das relagﬁés Si/Mn e
Cu/Mn versus distdncia a interface grafite/matriz, entre um par de nédulos consecutivos,
devcora aproximar-se de uma curva em forma de U. As figuras 82, 83 e 84, 85 mostram, para 0
ferro nodular ligado com 0,5%Mn e 1%Cu, a evolugdio das relagdes analisadas de Si/Mn e

Cu/Mn ao longo de vérias distincias internodulos nos FNA e nos FNC, respectivamente.
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Figuras 82 e 83 — Evolugio da relagdo Si/Mn ao longo das distancias internodulares no

nodular ligado, vazado em moldagdes de arcia (esquerda) e em coquilha (direita).

Figuras 84 e 85 — Evolugéio da relagio Cu/Mn ao longo das distdncias internodulares no

nodular ligado, vazado em moldagdes de areia (esquerda) e em coquilha (direita).

Da analise dos registos efectuados é possivel constatar que, em algumas situacdes, se verifica
um ligeiro enriquecimento em Si e Cu junto da interface grafite/matriz, enquanto noutras, se
verifica um empobrecimento destes elementos e, por conseguinte, um enriquecimento em Mn.
Esta constatagdo foi igualmente confirmada através de um conjunto de ensaios de
microan4lise realizados na vizinhanga das interfaces da matriz com os nodulos de grafite. Em
3 nédulos distintos, foram analisados 4 pontos, posicionados a ~90° Os resultados do
tratamento estatistico das relagdes Si/Mn e Cu/Mn calculadas encontram-se registados no

quadro 17.
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Quadro 17
Relagdes Si/Mn e Cw/Mn analisadas junto aos nédulos
Relacdo Médio | Méaximo | Minimo
Si/Mn 7 14,3 3,49
Cu/Mn 2,3 4,8 0,75

0 intervalo de variagdo dos resultados das relagdes Si/Mn e Cu/Mn, controladas 3 volta dos
nodulos, é considerével, nomeadamente se tivermos em conta que, na composi¢dio do metal,

as relagdes Si/Mn e Cu/Mn sdo 5,53 € 1,67, respectivamente.

O efeito de um tratamento térmico de homogeneizagdo a 1000°C, durante de 01h15, sobre a
distribuigsio dos elementos de liga na matriz do ferro nodular ndo ligado, vazado em moldagéo
de areia ¢ em coquilha, foi igualmente confirmado por microandlise. Para cada um dos

processos de moldagdo, as figuras 86, 87 e 88, 89 mostram os resultados dos teores Mn vs. Si

e Cu vs. Si e das relagdes Si/Mn vs. Mn ¢ Cu/Mn vs. Mn.
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Figura 86 ¢ 87 — Teores de Si vs. Mn (& esquerda) e de Cu vs Mn (a direita) no nodular ndo

ligado vazado em areia e em coquilha, sujeito a um tratamento térmico de homogeneizagdo de

01h30 a 1000°C.
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Figuras 88 ¢ 89 - Relagdo Si/Mn vs. Mn (2 esquerda) ¢ Cuw/Mn vs. Mn (2 direita) no nodular
ndo ligado, vazado em areia ¢ em coquilha e sujeito a um tratamento térmico de
homogeneizagdo de 01h30 a 1000°C.

Comparado os resultados das figuras 86 ¢ 87 com os das figuras 74 a 77 (composi¢do néo
ligada) é possivel concluir que a resposta ao tratamento térmico de homogenizagdo (01hl5 a
1000°C) dos dois tipos de nodular é semelhante. Comparando as figuras 88 ¢ 89 com das
figuras 78 a 81 (composicio ndo ligada) verifica-se que, enquanto o Si reduz a amplitude do
intervalo de variagdo para cerca de 1/5 (passou de 2,2 para 0,4%) e o Mn para cerca de 1/2
(passou de 0,9 para 0,4), o intervalo de variagdo do Cu manteve-se praticamente inalterado
(0-0,4%). Estes resultados estdo em sintonia com os dados publicados na literatura para a
difusividade dos elementos Si, Mn e Cu na austenite, a uma temperatura da ordem de 1000°C
(Adda et al., 1966). Enquanto para o Si os dados publicados indicam uma difusividade que
oscila entre 1,42E-09 e 3,10E-09m2/s, para o Mn, os valores maximos ¢ minimos indicados
variam entre 3,15E-09 e 1,55E-13 m2/s, enquanto para o Cu oscilam entre 4,74E-12 ¢
1,38E-14m?2/s.

Dos estudos de microanalise levados a cabo em amostras de FNA e FNC30, ligado ou néo
ligado, & possivel concluir ¢ que velocidade de solidificagdo, para além de ser determinante
para a dimensdo, densidade e grau de finura dos grdos de ferrite na matriz, influéncia, de
forma notéria, o grau de homogeneidade da matriz, no que se refere a distribuigdo dos

diferentes elementos na matriz metdlica. Tempos de solidificagdio mais curtos sdo
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responsdveis por uma reparti¢io menos eficiente dos elementos de liga através da interface
sélido/liquido, a que se associam concentragdes mais reduzidas dos elementos grafitizantes
(Si e Cu) nas primeiras regides a solidificar, a par de concentragdes dos elementos anti
grafitizantes (Mn) igualmente mais reduzidas, nas ultimas porgdes de liquido a solidificar.
Pelo contrario, tempos de solidificagdo significativamente mais elevados, como os verificados
1o nodular vazado em areia, vio originar uma distribuigdo menos homogénea dos elementos
de liga na matriz. Os ensaios de microanalise realizados de uma forma sequencial, cobrindo
vérias distancias internodulos, € & volta de alguns n6dulos de grafite vieram mostrar que, nem
sempre, as relagdes mais elevadas de Si/Mn e Cu/Mn se situam nas proximidades dos nédulos
de grafite, tal como seria de esperar, no pressuposto da solidificagdio ocorrer segundo o

mecanismo previsto pela teoria do metal fundido.

O facto da matriz dos ferros nodulares vazados em coquilha ser mais homogénea do que a dos
nodulares vazados em areia ndo estd em sintonia com os resultados das caracteristicas
mecénicas correspondentes. Com efeito, como vimos no capitulo anterior, os FNC
apresentam, contrariamente ao inicialmente previsto, indices de qualidade mais baixos do que
os FNA.

Em termos da influéncia da distribuigdo dos elementos de liga na matriz dos FN tendo em
vista a obtencdo de ADIs, de salientar que, uma distribuigdio mais uniforme dos elementos de
liga na matriz dos nodulares vazados em coquilha, que se traduz por coeficientes de
distribui¢io dos diferentes elementos mais proximos da unidade, sera propicia a cinéticas de
transformag@o da reacgo de austempera mais uniformes ao longo da matriz, a qué se deverdo
associar estruturas ausferriticas mais homogéneas e melhores combinagdes das caracteristicas
mezdnicas ensaiadas. Esta ser4, em nossa opinifio, uma questdo particularmente pertinente

para o fabrico de ADIs de superior qualidade, a partir de ferro nodular vazado em coquilha.
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I1I-3. Transformagio austenitica

Qs provetes destinados aos ensaios dilatométricos foram maquinados do mesmo nodular
ligado (0,5%Mn e 1%Cu) dos estudos de microanalise, com a composigfo e caracteristicas
microestruturais referidas no capitulo I1I-2. Na matriz do FNA o tamanho de grdo da ferrite

situa-se entre a dimensio 6 ¢ 7 ASTM e no FNC entre a dimens3o 7 ¢ 8 ASTM.

Para uma velocidade de aquecimento de 10°C/min e velocidades distintas de arrefecimento
através do dominio eutectoide - 0,3°C/min, 2°C/min e 12°C/min -, as temperaturas dos pontos
criticos da transformagfio austenitica, no aquecimento (Ac; e Acs) e no arrefecimento (Arz e

Acy), encontram-se registadas no quadro 18.

Quadro 18
Pontos criticos da transformag8o austenitica
AQUECIMENTO ARREFECIMENTO

FERRONODULAR | Velocidade Ac Acy Velocidade Ar, Ary

FNA 10°C/min 792,5 846,9 0,3 °C/min 746,1 720,9
2 °C/min 734,0 711,6
12 °C/min 7154 699,3

FNC30 10°C/min 757,5 8444 0,3 °C/min 748,3 724,7
2 °C/min 748,1 711,6
12 °C/min 746,0 693,8

O comportamento dos dois nodulares é significativamente diferente. No aquecimento, se bem
que a transformagfo austenitica tenha inicio antecipado no FNC, o fim da transformagdo
ocorre praticamente 4 mesma temperatura nos dois nodulares. No decurso do arrefecimento,
verifica-se, de novo, o inicio antecipado do processo de transformagdo no FNC (temperatura
mais elevada) e a temperatura praticamente constante, qualquer que seja a lei de
arrefecimento imposta; pelo contrdrio, no FNA a temperatura de inicio da transformagdo
austenitica varia na razdio inversa da lei de arrefecimento. Para uma dada velocidade de
arrefecimento, o fim da transformagdo nos dois nodulares ¢ coincidente, a uma temperatura
que varia na razdo inversa da referida velocidade. Daqui resulta que, no arrefecimento, com o

aumento da velocidade de 0,3°C/min para 12°C/min o intervalo de transformago austenitica ¢
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encurtado no FNA de ~25°C para ~16°C, enquanto que, no FNC ¢ alargado de ~24°C para
~52°C.

De acordo com- a literatura (Chou et al, 1992, Lacaze et al., 1997), nos ferros nodulares a
wransformagdo da austenite ocorre pela nucleagdo da nova fase em locais preferenciais da
estrutura, sendo a cinética do processo controlada pela velocidade de difusdo do carbono na
matriz. Os locais preferencias para o inicio da nucleagdo sdo as interfaces grafite/matriz,

podendo ainda ocorrer nas fronteiras de grdo.

A partir dos elementos disponiveis de tamanho de gréo, didmetro dos nédulos de grafite ¢
densidade respectiva, na matriz de cada um dos nodulares, ¢ possivel demonstrar que, no FNC
a 4rea disponivel para a nucleagdo ¢ significativamente superior a existente no FNA,
responsavel pelo arranque antecipado da processo de transformacdo da reacgdo eutectoide,
quer no aquecimento (inicia a temperatura ‘mais baixa), quer no arrefecimento (inicia a

temperatura mais alta).

Comecemos por analisar a situagdo no tocante a 4rea total das interfaces grafite / matriz por
unidade de volume. Conhecida a densidade de nédulos (n®mm?), que designaremos por Na, é
possivel calcular a densidade de nédulos por unidade de volume (n°/mm3), designada por Ny,
através da equagfo (Velde, 1997): Nv=10,5 x (N ) 5

Calculada a 4rea superficial das particulas de grafite, a partir do didmetro meédio dos nddulos
de grafite (II-1, quadro15) e assumindo que apresentam uma forma esférica, e multiplicada
pela densidade de nédulos por unidade de volume (Ny) é possivel determinar a extensdo
teéiica das interfaces grafite / matriz por unidade de volume. Concretamente, para uma
densidade de n6dulos de 350 (Ny = 28554n%mm°) e um difmetro médio dos nédulos de
grafite de 20,1p no FNA, a extensio das interfaces grafite / matriz por unidade de volume é
36mm%/mm’, enquanto que, para uma densidade de n6dulos por unidade de 4rea de 2000 (Ny
=300317n%mm’) e um didmetro médio dos nodulos de grafite de 9,3p no FNC, a extensdo
Prevista para as interfaces grafite / matriz por unidade de volume passa a ser 82mm?%/mm’, o

que, em relagfio ao anterior, representa um acréscimo de 2,3 vezes.
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No que se refere & extensdo prevista para as fronteiras gie grdo por unidade de volume, ¢
necessario ter em conta os tamanhos de grio ASTM, analisados na matriz de cada um dos
nodulares, a partir dos quais serfio determinados os difimetros equivalentes das secgdes
transversais dos grios (norma ASTM E112, tabela 2). A extensdo das fronteiras de grdo por
unidade de volume ser4 dada pelo produto do nimero de gros por unidade de volume pela
area superficial de cada grdio. Se tivermos em linha de conta que na matriz do FNA a
dimensdo média de grio ASTM é 6,5 (0,038mm) e, no FNC é 7,5 (0,027mm), a extensdo das
fronteiras de grio calculada por unidade de volume, em cada um dos nodulares, sera 68 ¢

94mm>/mm’>, respectivamente.

Em resumo, no nodular vazado em coquilha a extensfo das interfaces grafite / matriz ¢ mais
do que o dobro da presente no nodular vazado em areia, a0 mesmo tempo que as fronteiras de
griio apresentam um acréscimo de mais de 30%. S#o estas condi¢3es mais favoraveis para a
nucleagio da nova fase no FNC que justificam o arranque antecipado do processo de
transformagfio eutectoide, tanto no aquecimento como no arrefecimento, praticamente

independente da lei de arrefecimento imposta.

As figuras 90 e 91 mostram, para a velocidade de aquecimento adoptada nos ensaios
(10°C/min), as curvas da evolugdo da fracgdo transformada dos dois nodulares em fungfo da
temperatura, calculadas para intervalos regulares da variagdo relativa do comprimento dos
provetes (variagdo negativa). Estes resultados foram confirmados nos trés ensaios realizados
de FNA e de FNC (um ensaio para cada uma das velocidades de arrefecimento previamente
definidas). Se admitirmos que a taxa de transformagdo em fun¢do do tempo ¢ directamente
proporcional a evolugdo da fracgio transformada em fungdo da temperatura, € possivel
constatar que, no FNC, embora a reac¢do se inicie a uma temperatura bastante inferior & que
se verifica no FNA, a velocidade de transformaco inicial, avaliada pela inclinag@o da curva
de transformagio até valores da ordem de 0,2, € muito lenta. Em contrapartida, a
transformagdo do FNA s6 arranca a uma teinperatura superior mas apresenta, desde inicio,
uma velocidade de transformagfio mais elevada, de tal modo que o fim da transformagdo

ocorre praticamente 3 mesma temperatura nos dois nodulares.
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Figuras 90 e 91 - Curvas da fracgo transformada da austenite em fungio da temperatura de

aquecimento, no FNA (2 esquerda) e no FNC (& direita), & velocidade de 10°C/min

Se tivermos em linha de conta que, no aquecimento, a cinética da reacgo de austenitizagdo ¢
controlada pela difusdo do C na austenite, entfio, o facto do FNC iniciar o processo de
transformagfio a uma temperatura mais baixa do que a que se verifica no FNA, vai ter como
efeito imediato uma difusividade do C na matriz relativamente mais baixa, que, inibindo a
reacgdo, torna o processo mais lento. S6 com a subida da temperatura o processo vai acelerar,
igualando o andamento do FNA que arranca a uma temperatura mais elevada. De referir que,
a propria matriz do FNC, sendo essencialmente ferritica (25 a 35% de perlite), vai igualmente
contribuir para um processo mais lento, j4 que, para a austenite atingir o C de equilibrio, as
diferentes temperaturas, terd que haver transferéncia de C dos nddulos de grafite para a
matriz. Pelo contrario, a microestrutura essencialmente perlitica (10 a 20% de ferrite) do FNA
vai contribuir para que, ja no inicio da transformagdo austenitica, o C da matriz, proveniente

da decomposigdo da cementite da perlite, seja elevado, tornando o processo mais répido.

A influéncia da lei de arrefecimento sobre a evolugdo dos pontos criticos da transformagéo

eutectoide, em cada um dos nodulares, est4 esquematicamente representada na figura 92.

A miscroestrutura dos provetes relativos a cada um dos tipos de nodular, arrefecidos as
diferentes velocidade ensaiadas - 0,3°C/min, 2°C/min ¢ 12°C/min - apresenta caracteristicas
distintas. Nos FNC a microestrutura dos provetes, independentemente da velocidade de

arrefecimento imposta, ¢ ferritica.

——————
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Figura 96 — Matriz do nodular vazado em areia, arrefecido a uma velocidade de 12°C/min,
ap6s austenitizagdo a 900°C. Estrutura em "olho de boi". Ataque Nital 4% (x100).

Enquanto no primeiro grupo de resultados, relativos ao FNC, a transformagdo eutéctoide
ocorreu segundo o diagrama de equilibrio estavel (reacgio de ferritizagdo y—> a + grafite), no
segundo, relativos ao FNA, a transformagdo ocorreu, pelo menos parcialmente, segundo o
diagrama de equilibrio metaestével (reacgdo de perlitizagdo y— 0. + cementite + grafite). No
primeiro caso, o intervalo de temperaturas de transformagdo aumenta com a velocidade de
amrefecimento imposta, enquanto, no segundo, o intervalo de temperaturas de transformagdo

varia na razdo inversa da velocidade de arrefecimento adoptada.

Como se constata, também no arrefecimento, a existéncia de uma rede de maior extensdo para
anucleagdo da nova fase no FNC (extensdo da interfaces grafite / matriz duas vezes superior €
30% mais para as fronteiras de grdo) justifica o arranque antecipado da transformagéo
eutéctoide, a uma temperatura praticamente independente da velocidade de arrefecimento.
Contudo, apés a nucleagdo inicial da ferrite, a transformagéio subsequente da austenite em
ferrite (reacgfio de ferritizagao) ¢ controlada pela difuséo do C através da ferrite, 0 que torna a
reaccdio lenta (Chou et al, 1992, Lacaze et al., 1997). Quanto mais elevada for a velocidade de
arrefecimento, mais a difusdo do C na matriz sera inibida e o intervalo de transformagdo sera

aumentado.
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‘Nos FNA, como mostram as figuras 94, 95 ¢ 96, a microestrutura dos provetes é tanto mais

rica em perlite quanto mais elevada for a velocidade de arrefecimento através do dominio
eutéctoide, a que se associam intervalos de transformagdo cada vez mais reduzidos.

Figura 94 — Matriz do nodular vazado em areia, arrefecido a uma velocidade de 0,3°C/min,
ap6s austenitiza¢do a 900°C. Ataque Nital 4% (x100).

Figura 95 — Matriz do nodular vazado em areia, arrefecido a uma velocidade de 2 °C/min,
apés austenitizagiio a 900 °C. Ataque Nital 4% (x100).
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Figura 92 — Pontos criticos da transformagdo austenitica no FNA e no FNC durante o
arrefecimento a diferentes velocidades: 0,3°C/min, 2°C/min, 12°C/min.

A figura 93 mostra a matriz ferritica com vestigios de perlite relativa ao FNC arrefecido a
velocidade de 12°C/min.

Flgura 93 — Matriz do FNC arrefecido a uma velocidade de 12°C/min, ap6s austenitizagdo a
900°C. Ataque Nital 4% (x100).
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No FNA, uma rede menos extensa de locais disponfveis para a nucleagdo da ferrite vio
justificar temperaturas de inicio da transformagfo inferiores as verificadas no FNC, variando
na razdo inversa das velocidades de arrefecimento impostas. De acordo com a literatura
consultada (Lacéze et al., 1993, Lacaze et al., 1994, Salazar et al., 1999) tal estd directamente
relacionado com a preseng¢a na matriz de uma baixa densidade de nddulos, a que se associa
um sobrearrefecimento do metal abaixo da temperatura de equilibrio, idéntico ao que se
verifica na reacgfio eutéctica, na altura da solidificagdo. Atendendo a que, nestas condigdes, a
difusio do C através da ferrite é lenta, pode acontecer que, antes da reac¢io de ferritizagio
estar concluida, a temperatura de transformagiio metaestavel do eutéctoide seja atingida
dando-se inicio & reac¢dio de perlitizagio. Uma vez iniciada, a reac¢lio de perlitizagio
desenvolve-se rapidamente, devido ao desenvolvimento cooperativo das duas fases: ferrite €
cementite. Quanto mais elevada for a velocidade de arrefecimento, mais cedo entra em
funcionamento a reac¢dio de perlitizagdo, maior sera a percentagem de perlite na matriz e mais
reduzido sera o intervalo de temperaturas da transformagdo eutectoide. De notar que, como
mostra a figura 96, para uma velocidade de arrefecimento de 12°C/min, a reacgfo de
ferritizagfio foi rapidamente inibida e o desenvolvimento da perlite foi promovido, de que

resultou uma matriz com estrutura em "olho de boi".

A partir deste estudo podemos concluir que, para a liga em questfio e em condigdes idénticas
de aquecimento, apesar das diferengas analisadas na matriz em bruto de fundigdo, tanto no
que se refere a constituicdio da matriz como a densidade vs. dimensdo dos nédulos, o fim da
transformag#o austenitica ocorre praticamente 4 mesma temperatura nos dois tipos de nodular,
pelo que, o tempo da estdgio (ta) do patamar de austenitizagio a uma dada temperatura (Ta)

que precede a reacgiio de austémpera, deve ser o mesmo em qualquer dos nodulares.

Serd ainda de prever que, aquando do arrefecimento rapido da matriz austenitizada até as
diferentes temperaturas da reacg¢fio de austémpera, a temperabilidade do FNC seja inferior a
do FNA, directamente relacionada com uma rede de pontos mais extensa para a eventual
nucleagio da ferrite proeutectoide, com caracteristicas distintas da ferrite acicular da matriz

dos ADIs e, portanto, indesejavel.
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As figuras 97 ¢ 98 mostram as curvas dilatométricas &os dois tipos de nodular para uma

velocidade arrefecimento de 2°C/min
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Figuras 97 ¢ 98 - Curvas dilatométricas do FNA (4 esquerda) ¢ do FNC (a direita) para uma
velocidade de arrefecimento de 2°C/min, aonde se pode observar uma dilatag8o mais intensa

deste uitimo.

De notar, no decurso do aquecimento até a temperatura de austenitiza¢io, a expansdo relativa
mais acentuada do nodular vazado em coquilha (bruto de vazamento), certamente associada a
grafitizagdo do C dissolvido na matriz, e que foi confirmada em todos os ensaios realizados.
Esta caracteristica da matriz do ferro nodular vazado em coquilha estd em sintonia com os
resultados metalurgicos anteriormente analisados (III-1) segundo os quais, a matriz do FNC,
para além de conter mais ferrite do que a do FNA e apresentar uma densidade mais elevada de
nodulos, de dimensdo mais reduzida, apresentou, nos estudos de analise de imagein, uma drea
total ocupada pelos nédulos de grafite cerca de 22% inferior. A presenga de um teor de C na
mat=iz dos FNC superior ao teor de equilibrio as diferentes temperaturas de austenitizago,
poderé contribuir para cinéticas de transformacéo da reacg¢fio de austémpera mais moderadas,

na altura dos tratamentos térmicos de austémpera directa.
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P

[1I-4. Reac¢do de austémpera

A composi¢iio quimica e as caracteristicas metalograficas dos nodulares sujeitos aos ensaios

de dilatometria de tempera sfo as indicadas no capitulo II-2.

I1I-4.1 Cinética de transformacio

Para estudar € comparar as cinéticas de transformacgdo da reacgdo de austémpera as
temperaturas de 370, 345, 310 e 290°C dos dois tipos de nodular, previamente austenitizados
4 temperatura de 870°C, procedeu-se & determinagfio da fracgfo transformada das reacgdes

(fr) em fungfio do tempo de estégio as referidas temperaturas, expressa pela relagio:
fr = [(dI/1) - (A/Dmin] / [(@V/Dmax - (d1/Dmin]

em que: (dI/]) representa a variagdo relativa do comprimento do provete ao fim do tempo t,
enquanto (dl/1)max € (d1/1)min representam, respectivamente, o valor méximo e minimo de (dI/1)
analisados durante o estdgio de austémpera. De notar que (dl/)mi representa o valor de (di/)

no instante t=0,

Nestas condigdes, o avango da reacgdo de austémpera as diferentes temperaturas de
transformagio isotérmica serd determinado pela evolugfo da fracgdo transformada (fr) em
fungdo do tempo de estégio. As figuras 99 e 100 mostram, para fracges transformadas dentro
do intervalo 0,05-0,95, as curvas experimentais do avango da reacgfo de austémpera de cada
um dos nodulares em fun¢io do tempo de estdgio as temperaturas de transformag8o

isotérmica previamente definidas.

Em qualquer dos nodulares, o aumento da temperatura de transformagio isotérmica ¢
acompanhado por necessidades mais limitadas de tempos de transformagio da reacgdio de
austémpera. Se, para uma temperatura de transformagdo isotérmica de 370°C, a reacgéo de
austémpera estd praticamente concluida ao fim de 1020seg (17min), quando a temperatura

desce para 290°C vio ser necessarios mais de 2400seg (40min).
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Figuras 99 e 100 - Curvas experimentais do avango da reacgdo de transformagdo isotérmica as

temperaturas indicadas, no nodular vazado em areia (a esquerda) e em coquilha (& direita).

Uma vez que as curvas de transformagio isotérmica apresentam uma forma sigmoidal, existe
a possibilidade da equago empirica de Johnson-Mehl-Avrami (Chou et al., 1992, Livet al.,
1994, Santos ef al., 1998) poder representar o modelo matemético da evolugfio da fracgdo
transformada (fr) em fungfio do tempo de estagio as diferentes temperaturas de transformacéo

isotérmica, expressa pela equagfo:
fr =1 - exp(-kt") | 0}

em que: k é uma constante de velocidade, fungdo primordial da temperatura de transformagdo
isotérmica e n é o expoente de reacgdio, influenciada pelo mecanismo de nucleagdo e de

desznvolvimento da nova fase.
Por conseguinte, a avaliagio das cinéticas de transformagéo dos dois nodulares, as diferentes
temperaturas de transformagdo isotérmica (T,); passa pela determinago dos pardmetros k e n.

Aplicando logaritmos naturais & equagdo (1) obtém-se a equagéo linear (2):

In[In(1/1-ft)] = nlnt + Ink Q)
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Como se constata, existe uma relagdo linear entre In[in(1/ 1-fr)] e Int, em que n é a inclinago
da recta e k & a ordenada na origem. As figuras 101 e 102 mostram, para a temperatura de
transformagdo isotérmica de 370°C, as curvas Inln(1/1-fr) versus Int dentro do intervalo de

avango da reacgfio compreendido entre 0,05 e 0,95 e linhas de tendéncia respectivas.

2 2
5;_: 0 T T T @ 0 T T
= 2 6 7 8 9 = 2 3 8 9
< o )
g o
£ 241 E o1
y = 0,993x - 5,5806 - y = 0,9856x - 5,6667
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-4 . -4
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Figuras 101 e 102 - Cinética da reacgo de austémpera a 370°C (curva a cheio) e linha de
tendéncia (linha a tracejado), no nodular vazado em areia (2 esquerda) ¢ em coquilha (&

direita).

Portanto, nas equagdes das linhas de tendéncia indicadas nas figuras, a inclinagfo representa a
constante n enquanto a ordenada na origem representa Ink. No quadro 19 estdo registados,
para os dois tipos de nodular ensaiados, os valores médios calculados para as variaveis n e k,
as diferentes temperaturas de transformagfo isotérmica utilizadas, bem como o coeficiente de

correlagdio (R) existente entre os valores experimentais e os calculados.
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Quadro 19 '
Valores calculados de n, k e R para as reac¢des de austémpera

T, - FNA FNC

C) kx10’ n R kx10’ n R

370 3,7703 0,9930 0,997 4,1151 0,9637 0,997

345 2,0119 1,0749 0,989 2,2170 1,0385 0,992

315 0,8662 1,1444 0,978 0,7183 1,1726 0,984

290 ﬁ 0,3850 1,2132 0,981 0,4262 1,1758 0,978

0 aumento da temperatura de transformag#o isotérmica é acompanhado por um aumento de k
e diminui¢@io de n. Ao nivel dos dois nodulares, as diferengas analisadas ndo sdo muito
notérias, embora se verifique uma tendéncia para valores superiores de k e inferiores de n no
nodular vazado em coquilha. O aumento de k com a temperatura adoptada para o estagio de
transformagfio isotérmica estd directamente relacionado com avangos mais acelerados da
reacgdio de austémpera (maior fr) no inicio do processo. No conjunto dos ensaios realizados o
expoente de reacgdo n varia entre 0,96 e 1,2, isto ¢, aproxima-se da unidade. De acordo com
referéncias da literatura (Chou et al, 1992), valores de n proximos da unidade sdo especificos
das transformagdes controladas pela difusdo através da interface, nas quais, a morfologia
prevista para os produtos da transformacfio ¢ sob a forma de plaquetas. Os resultados
analisados estdo em sintonia com os publicados por Liu er al., (1994) para o caso de ferros
nodulares ligados com Mn (0,55 ¢ 0,97%), para além de conterem Mo, Ni e Cu. No caso de
ferros nodulares ndo ligados os autores analisaram, para as temperaturas de transformagéo
isotérmica de 360 e 420°C, dois segmentos de recta, com valores distintos de n. Tal significa
que a cinética do processo, avaliada pela relagdo ente a velocidade de nucleagdo e de
crescimento das agulhas de ferrite, apresenta dois estagios distintos ao longo do processo de
transformaggio. Pelo contrério, na presenga de Mn n ¢ iinico, o que, na opinido dos autores, se
deve ao efeito das heterogeneidades de composigdo na cinética do processo através das
células eutécticas, esbatendo as diferengas entre os dois estdgios. De notar que os valores da
constante de reacgdo k sdo particularmente sensiveis & composi¢éio do metal, nomeadamente
10 que se refere ao teor de Mn, sendo tanto mais elevados quanto mais baixos forem os
respectivos niveis de adigfio. A influencia da composi¢#o no expoente de reacgdo n € menos

notéria, verificando-se uma tendéncias para valores mais elevados nas composi¢Ses menos
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ricas em Mn. Dentro do intervalo de temperaturas ensaiadas verifica-se, & semelhanga do
verificado nos nossos ensaios, uma tendéncia para um aumento do expoente de reacgdo n com

o decréscimo da temperatura de transformagdo isotérmica adoptada.

As figuras 103 ¢ 104 permitem comparar, para a temperatura de transformagfo isotérmica de
370°C, a forma das curvas de transformagdio da reaccdio de austémpera determinadas

experimentalmente por dilatometria e resultantes da aplicagfio da equagio de Avrami.
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Figuras 103 e 104 - Curvas de transformagdo da reacgdo de austémpera a temperatura de
transformagfo isotérmica de 370°C, experimentalmente determinada por dilatometria (curva a
cheio) e calculada através da equagfio de Avrami (curva ponteada), no intervalo de avango de

reacgio de 0,05 até 0,95, no FNA (2 esquerda) € no FNC (a direita).

Como se constata, para a temperatura de estigio considerada, a cinética de transformaggo da
reacgdio de austémpera calculada através da equagdo (1) aproxima-se, muito satisfatoriamente,
da curva dilatométrica experimental. As figuras 105 e 106 mostram os resultados obtidos para

as quatro temperaturas de transformagdo isotérmica ensaiadas.

Da anslise destes resultados é possivel concluir que, 4 medida que a temperatura de
transformago isotérmica diminui, os desvios analisados entre os resultados experimentais das
cinéticas de transformagdo da reacgfio de austémpera e os valores calculados tornam-se mais
significativos, testemunhados por valores de R, de um modo geral, mais baixos. Esta

constatagéio ¢ valida para os dois nodulares.
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Figuras 105 e 106 - Curvas de transformag#io as diferentes temperaturas de transformagéo
isotérmica adoptadas, experimentalmente determinadas por dilatometria (curvas a cheio) e
calculadas através da equagdio de Avrami (curvas ponteadas), no nodular vazado em areia (a

esquerda) e em coquilha (2 direita).

De notar que, 4 medida que a temperatura de transformag#o isotérmica diminui, a cinética de
transformagfio experimental é inferior  prevista pela equago de Avrami (2) no arranque € na
fase final da reac¢fio de austémpera, enquanto que no periodo restante, mais prolongado e
mais representativo da transformago, se verifica o contrério, isto €, na realidade a cinética de

transformag8o é superior a prevista pela equagéio de Avrami.

As figuras 107 e 108 mostram os diagramas TTT da reacgfo de austémpera dos dois

nodulares para o intervalo de fracgfo transformada compreendido entre 0,05 ¢ 0,95.
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Figuras 107 ¢ 108 — Diagrama TTT para a formagdo de ausferrite na matriz de ferros fundidos
nodulares, vazados em areia (3 esquerda) e em coquitha (2 direita), para temperaturas de
transformagdo situadas no intervalo 290 - 370°C e fracgdes transformadas de 0,05 (simbolos

vazios) até 0,95 (simbolos cheios).

Como se constata os diagramas so idénticos para os dois tipos de nodular. Da analise destes
diagramas torna-se evidente o aumento do tempo de estagio com a diminui¢@io da temperatura
adoptada para o estigio da reacgdio de austémpera, directamente relacionado com tempos de
incubagfio da reacgdio de austémpera mais prolongados (valores de k inferiores), a que se
seguem tempos de reacgdo no intervalo de transformago 0,05-0,95 mais reduzidos,

associados a cinéticas de transformagfio mais elevadas (valores de n superiores).

Tendo presente as diferengas analisadas entre os valores denek determinados para cada um
dos nodulares (registados no quadro 19), podemos concluir que, nos nodulares vazados em
coquilha, a existéncia de uma rede mais extensa de locais preferenciais para a nucleagdo da
ferrite na austenite enriquecida em Si, & volta dos nédulos de grafite, vai normalmente
contribuir para um avango antecipado da reacg:ﬁo de austémpera (>k), em relagdo ao que se
verifica em areia, qualquer que seja a temperatura de transformag@o 1sotenmca adoptada.
Seguidamente, o facto de existir uma matriz mais homogénea nos nodulares vazados em
coquilha, a que se associam microsegregagdes menos acentuadas dos elementos de liga na
matriz, nomeadamente no que se refere ao Mn, vai contribuir para um crescimento mais lento

da ferrite, a que se irfio associar tempos de reacgdo mais prolongados.
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11I-4.2 Energia de activacdo

A velocidade da reacgiio de austémpera dos materiais ensaiados pode ser avaliada através da

forma diferencial da equagdo (1):
dfe/dt = knt™" exp(-kt") (3)

Substituindo, para cada temperatura de transformaggo isotérmica, os valores de n, k e tos na
equagio (3), em que, tos representa o tempo correspondente ao avango de 0,50 da
transformagfio, serd possivel determinar a velocidade da reacgdo ao fim desse tempo,
representada por (df/dt)se. De forma semelhante serd determinada a velocidade da reacgdo de

austémpera ao fim de qualquer tempo de estégio.

Por outro lado, a velocidade de transformagfio da reacgdo de austémpera também pode ser

avaliada pela equagfio empirica de Arrhenius, em termos das variaveis Q e T:
V = dfr/dt = C exp(-Q/RT) C))

em que: C & uma constante, representando o factor de frequéncia, ¥ € a constante de
velocidade e Q & a energia de activagio da transformagio, R ¢ a constante dos gases perfeitos

¢ T é a temperatura de austémpera, em graus kelvin.
O logaritmo natural da equagfio (4) sera representado pela equag@o:
In V=In (dft/dt) =-Q/RT+InC &)

Nesta equagdio linear existe uma relagio entre o logaritmo natural da velocidade ¥, dada por
dfi/dt, e o inverso da temperatura absoluta. Substituindo na equago (5), para as diferentes
temperaturas de transformagdo isotérmica, os resultados anteriormente calculados, a partir da
equagio (3), para a velocidade relativa a 0,50 da transformagdo (dfr/dt)so sera possivel tragar a
curva In (dfr/dt)so vs. (1/T)x10%, tal como indicado nas figuras 109 e 110.
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Figura 109 e 110 — Curva do logaritmo natural da velocidade da reacgdo de austémpera vs.
inverso da temperatura absoluta da reacgdo, para uma fraccdo de reac¢do de 0,50, no nodular

vazado em areia (2 esquerda) e em coquilha (a direita).

A linearidade dos pontos € evidente. A inclinagdo da recta ¢ Q/Rx10™*. Multiplicando o valor
da inclinagdio da recta por —Rx10* obtém-se a energia de activagdo empirica da reacgio de
austémpera. As energias de activagdio Q calculadas a partir dos elementos de cinética de
transformagéio, relaﬁi'os a 50% de avango da reacgio de austémpera foram, para o ferro
nodular vazado em areia 29,4KJm01'1 e, para o ferro nodular vazado em coquilha,
28.4KJmol™'. Assim, os dois tipos de nodular apresentam energias de activagdo néo muito
distintas e em sintonia com os dados publicados na literatura para um ago com uma
composigio idéntica & da matriz metalica de um nodular (Santos ef al., 1998) ¢ para nodulares
de diferentes composigdes, austémperados no intervalo de temperaturas de 350 a 420°C (Liu
etal., 1994).

E importante notar que, para o intervalo de temperaturas consideradas, o facto da energia de
activagio poder ser representada por um valor numérico € com um factor de correlagdo
elevado (0,97), significa que o mecanismo da reacgfo de austémpera € o mesmo, qualquer que

seja a temperatura de transformagdo isotérmica adoptada.

Para fracgdes transformadas de reacgfio de 0,25-0,50-0,75, as energias de activagfio calculadas

encontram-se registadas na figura 106.
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Figura 111 — Variagdo da energia de activagdo para fracgdes de reacgéo de 0,25-0,50-0,75.

A partir dos estudos realizados podemos concluir que, em qualquer dos nodulares, a cinética
do 1° estagio da reacgfio de austémpera pode ser representada pelo modelo matemético
proposto pelas equagdes de Johnson-Mehl-Avrami e de Arrhenius. Igualmente se constata que
0 FNC, a que se associa uma microestrutura mais fina e uma distribuigdo mais homogénea
dos elementos de liga na matriz, apresenta uma cinética de transformagdo da reacgdo de
austémpera, s diferentes temperaturas ensaiadas, no intervalo de reac¢do 0,05-0,95,
ligeiramente distinta da dos FNA, caracterizada por valores de k superiores, responsaveis por
avangos iniciais da reacgdo de austémpera mais acelerados, expoentes de reacgdo, de um
modo geral, mais reduzidos e energias de activagfo, para frac¢des transformadas de 0,25, 0,50

¢ 0,75, também mais reduzidas.
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[11-5. Producfio de ADIs
[1I-5.1 Austempera convencional

I11-5.1.1 Caracteristicas mecanicas

No quadro 20 estdio indicadas as composicdes médias dos provetes maquinados sujeitos a

tratamento térmico de austempera convencional.

Quadro 20
Composigio média dos provetes - austempera convencional
FERRO NODULAR C Si Mn Cu Ni Mo
ADIAC 3,55 3,08 0,58 0,95 0,08 0,01
ADICC 3,49 3,16 0,53 1,01 0,06 0,02

0 FNA apresenta uma matriz perlitica com cerca de 25 % de ferrite e o FNC apresenta uma
matriz ferritica com cerca de 45 % de perlite. Em ambos os casos a nodularidade ¢ igual ou

superior a 80%.

A partir das equagdes empiricas referidas em 1-1.2.3 € possivel estimar, para os parametros
indicados de composigio do metal vazado e temperatura de austenitiza¢do de 870°C, um teor
médio de C na matriz austenitizada (C%) de 0,74% e um didmetro critico (D¢) que passa de 46

para 54mm, quando a temperatura de transformag8o isotérmica diminui de 370°C para 290°C.

A duragfio estipulada para o estdgio de austenitizacdo a 870°C, tendo em vista ’assegurar,
dentro de certos limites, a homogeneizagio do teor de C na matriz austenitizada dos dois tipos
de nodular, foi de 20 minutos. A partir da andlise das distancias internodulos presentes na
microestrutura dos dois tipos de nodular (por exemplo, figuras 63 e 65 capitulo III-1), e tendo
em linha de conta que, nos ferros nodulares, a homogeneizagéo do teor de C na matriz implica
a difusdo de 4tomos a uma distincia correspbndente a metade das distancias internédulos,
podemos concluir que, no FNA, a distancia de difuséo prevista para os atomos de C é da
ordem de 0,09mm (distdncia internodulos ¢ inferir a 0,18mm) e, no FNC, da ordem de

0,03mm (distancia internodulos é inferir a 0,06mm).
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No pressuposto da difusividade do C na matriz austenitizada dos ferros nodulares ser idéntica
3 verificada nos acos e se considerarmos que, Cs é a concentragdo, que admitimos ser
constante, 4 superficie limite de uma dada regifio e que Co ¢ a concentragio inicial,
supostamente uniforme, ¢ possivel determinar, ao fim de um tempo de estagio t, a disténcia x
da superficie de separagdio, que apresenta uma concentragio que ¢ a média da concentragio
inicial (Co) e da da superficie (Cs), a partir da relagdo (Barbedo, 1981):

x = 0,954 . (Dt)!? ’

em que: D representa a difusividade do C na matriz austenitizada.

Para uma temperatura de austenitizagio de 870°C a difusividade do C indicada na literatura
(Adda, 1966) oscila entre um valor méximo de 1,66E-09m?%/s (valido para o intervalo de
temperaturas 900-1305) e um valor minimo de 4,64E-10m2/s (véalido para o intervalo de
temperaturas 850-1305). Ao fim de 20 minutos de estagio a distincia x calculada para a
difusio do C devera pois situar-se entre 1,4 e 0,75mm, superior as distAncias necessérias para
garantir a homogeneizagio da matriz dos dois nodulares, a referida temperatura, que como
vimos atras é 0,09mm e 0,03mm, respectivamente no FNA e no FNC. Apesar disso, convém
recordar que a presen¢a de microsegregagdes na matriz. dos ferros nodulares, anteriormente
confirmadas nos ensaios de microanalise (III-2), vai impedir que se verifique a
homogeneizagdio total do teor de C ao longo da matriz. Nas regides ricas em Mn e
empobrecidas em Si, existindo uma forte afinidade em relagio ao C, ndo vai ocorrer, a
temperaturas proximas de 900°C, o processo de difuséo do C. A eliminagdo, por difusgo, das
referidas zonas microsegregadas passaria pela utilizagdo de parametros de tempo e
temperatura de austenitizagfio superiores aos utilizados nos tratamentos de homogeneizagédo a
1009°C_ durante 01h30, que, tal como foi confirmado nos ensaios de microandlise, tem um
efeito notério na uniformizagfio do teor de Si na matriz, a0 mesmo tempo que se verifica uma
influéncia mais limitada quanto a redistribuigo do teor de Mn, com uma forte afinidade para
0 C. Apesar desta solugiio poder contribuir de' forma positiva para a homogeneizagdo do teor
de C na matriz ela niio é metalurgicamente aconselhavel, pelo facto do elevado teor de Cem
equilibrio na matriz austenitizada a temperatura tdo elevada, implicar cinéticas da reacgdo de
austempera as diferentes temperaturas de transformagéo isotérmica muito reduzidas, a que se
irio associar microestruturas grosseiras € caracteristicas mecdnicas abaixo do previsto
(Darwish et al., 1993b, Kazerooni et al., 1997).
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para cada nodular ¢ temperatura de transformagdo isotérmica adoptada foram tratados dois
conjuntos de provetes, com os tempos de estigio registados no quadro 21. Os tempos
identificados como 1* e 22 hipétese referem-se aos dois critérios adoptados para analisar as
curvas derivadas da variagfio relativa de comprimento dos provetes dilatométricos em relagéio
ao tempo [d(dl/1)/dt], a saber:

- tempo correspondente ao primeiro ponto em que a curva se anula

- tempo a partir do qual a curva se torna tangente, de uma forma consistente, a linha de

derivada nula.

Quadro 21

Tempos de estagio dos tratamentos de austempera convencional
Ta FNAC FNCC
°C) 1° Hip. 2° Hip. 1" Hip. 2° Hip.
370 00h45 01h00 01h00 01h15
345 01h00 01h30 01h15 01h45
315 01h30 02h45 01h45 03hl5
290 01h45 04h00 02h00 04h30

Nos quadros 22, 23 e 24 encontram-se registados os resultados dos ensaios de trac¢@o,
resisténcia ao choque ¢ dureza Brinell dos provetes de ADIAC, ADICC30 e ADICC46
sujeitos aos tratamentos de austempera distintos, tanto no que s¢ refere & temperatura
adoptada para o estigio de transformagdo isotérmica, como quanto aos tempos de estagio
aplicados (quadro 21). Os resultados relativos aos ensaios dos provetes do material vazado
correspondente, no estado bruto de vazamento, estio igualmente registados. Para cada
temperatura de transformagfio isotérmica adoptada, os resultados das caracteristicas
mecanicas ensaiadas dos ADIs obtidos a partir dos ciclos térmicos com os tempos de estagio
indicados no quadro 21 sdo semelhantes. No quadro 25 encontram-se registados, para as
diferentes combinagdes de Ta e ta, os valores médios calculados paré as caracteristicas
ensaiadas nos ADIAC e ADICC30, a par dos desvios analisados entre os resultados

correspondentes aos dois tempos de estégio utilizados.
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Quadro 22
Resultados dos ensaios mecanicos dos ADIAC
ESTAGIO RESULTADOS DE ENSAIOS
Temp® | Tempo Ref? TRACCAO CHOQUE DUREZA
°C) (h:min) | Ensaio | R,,(MPa) Rm (MPa) A (%) |Obs KQ) HB 2,5/187,5
370 0h45 1° 805,4 1060,8 5,5 * 109 332
2° 758,7 1116,8 9,8 122 378
3° 1116,1 7,6 121 356
Média 782,1 1097,9 7.6 117,3 355,0
370 I 1h00 1° 750,1 1127,9 6,7 107 412
2° 706,8 983.,3 6,5 98 348
3° 808,6 1099,8 6,6 * 119 352
Média 755,2 1070,3 6,6 108,0 370,3
345 | 1h00 1° 876,2 1207,0 6,2 95 376
2° 919,1 1228,3 7,7 124 375
3° 878,4 1197,7 5,6 92 437
Média 891,2 1211,0 6,5 103,7 3957
345 | 1h30 1° 935,9 1187,3 6,8 127 370
2° 891,2 1195,1 5,8 132 373
3° 907,9 1185,7 52 96 418
Média 911,7 1189,4 5,9 118,3 387,0
315 | 1h30 1° 1039,1 1321,3 4,5 67 410
2° 927,5 13223 55 386
3° 932,4 1313,8 4,9 67 392
Média 966,3 1319,1 4,7 63,0 396,2
315 | 2h45 1° 952,3 1312,5 4,4 120 406
2° 1014,3 1336,4 6,8 99 419
3° 991,9 1332,8 5,3 107 439
Média 986,2 1327,2 55 108,7 421,4
290 | 1h45 1° 1063,9 1344,7 4,0 96 422
2° 1118,9 1425,7 3,7 62 458
3° 1096,5 1479.,4 5,1 92 - 449
Média 1093,1 1416,6 4,2 83,3 443,1
290 I 4h00 1° 1196,8 1452,4 2,7 * 75 445
2° 1204,5 1452,9 3,3 73 447
3° 1243,7 1490,3 3,6 84 411
Média 1215,0 1465,2 32 77,3 434,4
* Fractura do provete fora das marcas de referéncia Ly
FN bruto fundi¢o 1° 526,0 804,6 10,1 30 264
2° 496,4 778,5 9,8 33 266
3° 511,2 791,5 9,9 27 268
Média 511,2 791,5 9,9 30,0 265,8
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Quadro 23
Resultados dos ensaios mecanicos dos ADICC30
ESTAGIO RESULTADOS DOS ENSAIOS
Temp* | Tempo | Ref TRACGAO CHOQUE DUREZA
(°C) | (H:min) | Ensaio [ R0O2(MPa) | Rm(MPa) | A(%) [Obsy K () [HB25/1875

370 1H00 1° 756,0 1065,5 6,1 112 335
2° 722,7 821,7 3,0 122 382
3° 755,6 985,3 5,1 115 336

Média 744,8 957,5 4,8 116,3 350,8
370 | 1H15 1° 795,2 972,5 3,1 110 349
2° 823,8 1035,3 4,5 78 389
3° 822,1 1082,5 5,2 * 116 351

Média 813,7 1030,1 4,2 101,3 362,7
345 | 1H15 1° 920,7 1136,0 3,8 135 369
2° 910,6 1172,8 4,2 46 419
3° 955,6 11429 3,6 112 359

Média 928,9 1150,6 3,9 97,7 382,4
345 I 1H45 1° 882,7 1107,8 3,3 84 374
2° 882,4 1086,4 3,1 95 384
3° 896,6 1115,3 3,6 86 412

Meédia 8873 11032 3,3 88,3 3898
315 I 1H45 1° 1093,0 12553 3,0 91 408
2° 1104,8 1310,9 3,7 62 403
3¢ 1058,3 1200,3 2,7 61 411

Média 1085,4 1255,5 3,1 71,3 407,2
315 | 3H1S5 1° 1134,2 1319,2 1,4 * 57 422
2° 1124,0 1262,6 1,5 * 35 475
3° 1171,9 1229.9 2,6 40 . 419

Média 11434 1270,6 1,8 44,0 438,3
290 | 2HO0 1° 62 450
2° 1235,7 1413,5 3,3 56 449
3° 1211,5 1401,2 2,2 38 464

Média 1223,6 1407,4 2,8 52,0 454,3
290 | 4H30 1° 1219,9 1401,7 3,2 * 39 448
2° 1234,9 1408,7 2,0 64 482
3° 1224,2 1266,7 2,8 60 474

Média 1226,3 1359,0 2,7 54,3 467,9

* Fractura do provete fora das marcas de referéncia Lo

FN bruto vazamentd  1° 590,1 " 754,8 4,1 30 310
20 616,8 743,4 3,7 26 304
3° 631,1 757,6 5,0 30 315

Média 612,6 751,9 4,3 28,7 309,3
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Quadro 24
Resultados dos ensaios mecanicos dos ADICC46
ESTAGIO RESULTADOS DE ENSAIOS
Temp®* | Tempo | Ref TRACCAO CHOQUE
(°C) | (H:min) | Ensaio | R0,2 (MPa) | Rm (MPa) A (%) |Ob K()
370 1HO0 1° 713,6 990,1 4,9
2° 771,6 1067,7 6,6
3° 780,1 893,1 2,0 *
Média 755,1 983,7 4,5
370 | 1HI5 1° 813,6 1001,1 3,5
2° 840,9 1015,0 4,4
3° 827,1 1033,1 4,3
Média 827,2 1016,4 4,1
315 | 1H45 1° 1044,9 1307,1 3,7 117
2° 1040,7 1291,5 3,3 83
3° 1041,1 1367,2 4.4 82
Meédia 1042,2 1321,9 3,8 94,0
315 | 3HI5 1° 1086,5 1310,0 3,1 68
2° 1122,3 1335,7 3,5 83
3° 1113,2 1335,9 4,1 65
Média 1107,3 1327,2 3,5 72,0
* Fractura do provete fora das marcas de referéncia Lg
FN bruto vazamentq 1° 592,8 848,1 5 52
2° 605,6 7718 3 52
3° 589,2 803,8 4 48
Média 595,9 807.9 3,9 50,7
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Valores de extensdo apds rotura, geralmente mais favordveis, e indices de qualidade

superiores nos ADIs sujeitos a tempos de estdgio mais curtos, relativos a 1° hipotese

considerada no quadro 21 (tempo correspondente ao primeiro ponto em que a curva derivada

[d(dI)/df] se anula), justificaram a opgdo deste conjunto de resuitados para os estudos

sutsequentes de andlise comparativa do nivel das caracteristicas mecénicas ensaiadas nos

austemperados tratados, a partir dos nodulares provenientes dos dois processos tecnolégicos,

e anilise da matriz ausferritica correspondente, quer por analise metalogréfica ao microscopio

optico quer por difracgdo de raios-X. Os mesmos tempos de estagio (quadro 21, FNC ¢ 1*

hipétese) foram utilizados nos tratamentos térmicos de austempera directa, levados a efeito

para as temperaturas de transformago isotérmica de 370, 345, e 315°C.
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Quadro 25
Valores médios por grau nos ADIAC e ADICC30 e desvios calculadas
para os dois tempos de estagio utilizados
T, | Provetes| ta RESULTADOS
c) | Origem | h:minlRm (MPa)|Dif@}R02 (MPafDIf) A(%) [Dif»)] K() |Dif(%)] HB |Dif(%
370 | ADIAC | on4s || 1097,90 | 2,51 | 782,10 | 3,44 | 8,00 [17,50] 117,30 | 7,93 |355,00
1100 |} 1070,30 755,20 6,60 108,00 370,30| 4,13
ADICC30 | 1100 || 957,50 744,80 4,80 |12,50] 116,30 |12,90]350,80
1h15 || 1030,10 ] 7,05 | 813,70 | 8,47 | 4,20 101,30 362,70| 3,28
345 | ADIAC | 1n0o || 1211,00 | 1,78 | 891,20 6,50 |9,23] 103,70 395,70| 2,20
1h30 || 1189,40 911,70 | 2,25 5.90 118,30 | 12,34 387,00
ADICC30 | 1h15 || 1150,60 | 4,12 | 928,90 | 4,48 | 3,90 |1538} 97,70 | 9,62 | 382,40
1045 || 1103,20 887,30 3,30 88,30 389,80| 1,90
315 | ADIAC | 30| 1319,10 966,30 4,70 63,00 396,20
2045 [| 1327,20 | 0,61 | 986,20 | 2,02 | 550 |14,55| 108,70 | 42,04]1421,40] 5,98
ADICC30 | 1h45 || 1255,50 1085,40 3,10 |41,94] 71,30 |38,29]407,20
3n15 || 1270,60 | 1,19 | 1143,40 | 507 | 1,80 44,00 438,30] 7,10
290 | ADIAC | 1n4s5 || 1416,60 1093,10 420 |23,81] 83,30 | 7,20 J443,10] 1,96
4n00 || 1465,20 | 3,32 | 1215,00 | 10,03] 3,20 71,30 434,40
ADICC30 | 2100 [} 1407,40 | 3,44 | 1223,60 2,80 | 3,57} 52,00 454,30
4n30 {| 1359,00 1226,30 | 0,22 | 2,70 54,30 | 4,24 ]467,90] 2,91

As figuras 112 e 113 mostram a evolug#o dos resultados ensaiados de resisténcia a tracg¢do e

resisténcia ao choque nos ADIAC e ADICC30 em fungéo da temperatura de transformagéo

isotérmica utilizada. A evolugio dos resultados Rm vs. A e Ro vs. A, a par das correlagdes

existentes ao nivel dos valores minimos especificados na norma ASTM 897 para os graus
850/550/10, 1050/700/7, 1200/850/4 ¢ 1400/1100/1 encontram-se registados nas figuras 114 ¢
115, Para os graus considerados, os valores minimos estipulados para a resisténcia ao choque
sdo, respectivamente, 100J, 80J, 60J € 35J.
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Figuras 112 e 113 — Evolugdo das caracteristicas mecénicas dos ADIAC (circulos) e dos

ADICC30 (tridngulos): a) Rm vs. Ta b)Roz vs. Ta ) Avs. Ta d)Kvs. Ta.
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Figuras 114 e 115 — Resultados de Rm vs. A e Rg> vs. A com indicagdo das combinagdes
estipuladas na norma ASTM 897: a) ADIAC (a4 esquerda) b) ADICC30 (& direita).

A primeira constatagfio é que, para as condigdes adoptadas de composigdo da liga e niveis de
temperatura de transformagfio isotérmica, os resultados da tensio de rotura a tracgdo, tensdo
limite de elasticidade a 0,2% e de resisténcia ao choque dos ADIAC e ADICC satisfazem os
requisitos minimos impostos pela norma ASTM 897 para os quatro graus de mais baixa
resisténcia mecanica, com resultados, a excepgiio da tensdo limite de elasticidade a 0,2%,
mais elevados nos ADIAC., Verifica-se ainda que, para as caracterfsticas de tensdo de rotura a
traccdio e tensdo limite de elasticidade a 0,2%, & medida que a temperatura de transformacgdo
isotérmica diminui (ADI de grau superior) os diferenciais analisados acima dos valores
minimos estipulados pelos referidos graus da norma ASTM 897 véo sendo cada vez mais
reduzidos. No que se refere a extensdo apés rotura verifica-se uma tendéncia para resultados
acima do minimo estipulado para o grau de mais alta resisténcia mecinica, passando de
seguida a apresentar desvios de sinal contrério, tanto mais negativos quanto mais baixa for a

resisténcia mecanica do material, mais criticos nos ADICC do que nos ADIAC.

Da anélise comparativa entre os resultados dos ADIs obtidos a partir dos dois nodulares

resultam as seguintes conclusdes:
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- As caracteristicas de tensfio de rotura a tracgfo dos ‘ADIAC sdo, de um modo geral,
superiores as dos ADICC, com diferencas que oscilam entre 15%, no grau de mais baixa
resisténcia mecAnica (grau 1), e 1%, no grau de mais alta resisténcia (grau 4);

- A excepgdio do que se verifica no grau de mais baixa resisténcia mecénica (grau 1), os
resultados da tensio limite de elasticidade a 0,2% sdio mais favordveis nos ADICC,
apresentando melhorias da ordem de 4% no grau 2 e de 12% nos graus de mais alta
resisténcia mecénica (graus 3 e 4);

- Os resultados da extensdo ap6s rotura dos ADIAC sdio sempre superiores aos dos ADICC,
com diferengas que ultrapassam os 50% (nos graus 3 ¢ 4 estas diferengas sdo de 67%);

- Regra geral, os resultados de resisténcia ao choque sdo mais favoraveis nos ADIAC, com
desvios de 1% e 60%, respectivamente nos graus de mais baixa ¢ mais alta resisténcia
mecanica (graus 1 e 4);

- No que se refere 4 dureza Brinell, os resultados so ~3% superiores nos ADIAC nos graus
de mais baixa resisténcia mecénica (graus 1 e 2) e, ~3% inferiores nos graus de mais alta

resisténcia mecénica (graus 3 € 4);

Os resultados dos ensaios realizados sobre provetes maquinados de tarugos de 46 mm de
didmetro (ADICC46) mostram um comportamento semelhante ao dos ADIs maquinados a
partir dos tarugos de 30 mm de didmetro (ADICC30).

No cémputo geral os ADIAC obtidos a partir de ferro nodular a que se associam
microestruturas mais grosseiras, tanto no que se refere & dimenso e densidade de nédulos,
como quanto 2 distribuigiio dos elementos de liga na matriz e a que se associam avangos
iniciais mais lentos da reac¢iio de austempera e expoentes de reacgfo mais elevados, no
intervalo de transformagdo 0,05-0,95, apresentam caracteristicas mecénicas mais elevadas. De
notar que os resultados das caracteristicas mecinicas ensaiadas nos ADIAC satisfazem
integralmente as especificagdes impostas pelo prEN-DIN 1564 e as especificagdes Kymenite
(Salonen, 1997). '
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I11-5.1.2 Constituicio da ausferrite

Para cada grau e tipo de ADI foram determinadas, pela técnica de difracgdo de raios-X, as
fraccdes ponderadas de ferrite e austenite presentes na ausferrite, a dimens&o média das
referidas particulas e o teor de C presente na austenite. A microestrutura da ausferrite foi
inicialmente observada nas amostras atacadas com Nital 4%, para, posteriormente, ser
observada apGs coloragio a quente, tendo em vista estudar a distribuigdo relativa dos
microconstituintes presentes na matriz, nomeadamente no que se refere a distribuigdo da

austenite, sujeita a estagios distintos de enriquecimento em C.

A figura 116 mostra o espectro de difracgio de raios-X de um ADI obtido a partir do nodular

vazado em coquilha, sujeito a um estagio de transformagfo isotérmica de 01h00 a 370°C.

Yerr. (110)

Aust.(111) i Aust (200) Aust. 311)

Aust, (220)

Ferr. 211D

Ferr. (200)

26 (Graus)
Figura 116 - Espectro de difracgio de raios-X do ADICC sujeito a um estigio de

transformagio isotérmica de 01h00 a 370°C, aonde se pode constatar a maior intensidade dos

Picos da ferrite em relagdo aos picos da austenite.

De notar que a intensidade dos picos de ferrite é superior a dos picos de austenite, 0 que

Prova, desde logo, que, na matriz ausferritica a ferrite estd presente em maior quantidade que
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a austenite. Os espectros relativos as restantes amostras ensaiadas mostraram evolugdes
semelhantes. Para além dos picos de ferrite e austenite, identificados de forma inequivoca nos
espectros, nfio foram observados outros pormenores, nomeadamente relacionadas com a

eventual presencga de martensite na matriz.

No quadro 26 estdo indicados os resultados das frac¢des ponderadas de austenite presentes na

ausferrite (X,), calculadas para os dois tipos de ADIs.

Quadro 26
Fracgdes ponderadas de austenite na ausferrite

Ta ADIAC ADICC

) T X, T X,
370°C 0h45 0,29 1h00 0,32
345°C 1h00 0,24 1h15 0,30
315°C 1h30 0,18 1h45 0,16
290°C 1h45 0,10 2h00 0,12

Os teores indicados representam a média das intensidades relativas calculadas para os dois
conjuntos de planos: v 00/ @11) € ¥ (220/® 11). Para a austenite, os planos indicados
correspondem ao segundo e terceiro planos mais intensos e, para a ferrite, o plano adoptado
representa o segundo plano mais intenso (os planos mais intensos néo foram utilizados por
serem de dificil leitura), Para cada conjunto de planos os fracgdes ponderadas de austenite

foram calculados de acordo com a equag8o:
Xy=(I/ R/ L(L/ Ry)+ (Ta/ Ra)]

em que: I, e I representam as intensidades integradas para os picos dos planos indicados (hkI)
e R, e R, representam os factores de intensidade relativa teérica dos picos analisados. Os

factores de intensidade Ry € R, sdo calculados a partir da relagdo seguinte (Rundman et al.,
1982):

R= INV*[[Ff x p x Lp] €™
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[y

em que: v é o volume atémico da célula unitdria, F é o factor de estrutura, p € o factor de
multiplicidade, Lp ¢ o factor de polarizag¢do de Lorentz e €™ & o factor de temperatura.
0s factores de intensidade por nés utilizados foram calculados com base nos dados publicados

na literatura (Ruhdman et al., 1982):R'y 220) - 326 R’y (200) - 381 e Ra (211) - 510.

Os valores determinados para a fracgfio ponderal de austenite transformada mostram que, em
qualquer dos nodulares, a diminuigio da temperatura de transformaggio isotérmica faz baixar a
fracgiio ponderal de austenite na ausferrite e aumentar a da ferrite, directamente relacionadas
com cinéticas de transformagdio mais elevadas, a que se associam niveis mais elevados de
resisténcia mecénica. Para cada temperatura de transformagfio isotérmica considerada,
verifica-se uma tendéncia para teores mais elevados de austenite transformada nos ADICC do
que nos ADIAC, em sintonia com expoentes de reacgdo n, da equagdo de Avrami,

ligeiramente mais baixos nos primeiros (III-5, quadro 19).

O grau de finura da matriz ausferritica foi avaliado a partir da equagdo de Scherrer, que
relaciona a dimensdio média das particulas de austenite e ferrite com as caracteristicas do

espectro, do seguinte modo (Hayrynen et al., 1990):
d=0,9A/BcosOp

em que: A é o comprimento de onda da radiagio X utilizada (1,5406 A), B ¢ a largura do pico
a meia altura, em radianos e 8 é o angulo de difrac¢do, também em radianos, correspondente

ametade do angulo 260, que posiciona o centro do pico no espectro.

As figuras 117 e 118 mostram a variagfio da dimensfio média das particulas de austenite e
ferrite presentes na ausferrite, em fun¢o das temperaturas de transformagdo isotérmica
utilizadas. De notar a reduzida dimensdo das particulas que constituem a ausferrite, dentro do
intervalo 0,01 a 0,02 microns (100 a 200 A). A medida que a temperatura de transformagio
isotérmica diminui, a dimensdo das particulas de austenite e ferrite também diminui, em
resultado de uma maior densidade de nucleos de ferrite desenvolvidos na matriz, directamente
relacionada com cinéticas de transformagio mais elevadas. Para as diferentes temperaturas de
transformagdo isotérmica consideradas, de notar a menor dimensdio das particulas que

constituem a ausferrite dos ADIs obtidos a partir do ferro nodular vazado em coquilha,

—
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nomeadamente no que se refere & dimensdo das particulas de austenite, em sintonia com

constantes de reacgdo K, da equagfo de Avrami, ligeiramente mais elevados nos ADICC.

200 ' 200

175 §

( ] J

150

BO
o>

125

Dimens3o das particulas, d (A)
7
S
-4
Dimensdo das particulas, d (A)
»

100 100
280 300 320 340 360 380 280 300 320 340 360 380
Ta CC) Ta CC)

| o Austenite (200) AFerrite 211) | | @ Austenite (200) AFerrite 211) |

Figuras 117 e 118 - Dimensdo das particulas de austenite e ferrite presentes no ADIAC (a
esquerda) e no ADICC (a direita) em fungdo das temperaturas de transformag8o isotérmica

adoptadas.

Com efeito, nos FNC, a presenga de uma matriz com uma distribuigio mais uniforme dos
elementos de liga Si, Cu € Mn vai contribuir para uma nucleagfio mais uniforme das particulas
de ferrite na austenite mie arrefecida até 4 temperatura de austémpera e para o seu
desenvolvimento subsequente, de que resultard uma matriz ausferritica mais homogénea. Nos
FNA, a existéncia de zonas microsegregadas de Mn, empobrecidas de Si, vai atrasar ou
mesmo impedir, localmente, a nucleagio das particulas de ferrite, a que se vai associar a
formag3io de 4reas de austenite néo transformada, de dimensdo consideravel, distribuidas por

toda a matriz.

Para estimar o teor de carbono dissolvido na austenite recorreu-se a equacdo da lei de Bragg,
Iepresentada por:
A=2d hsem 6

em que: A é o comprimento de onda da radiagio X utilizada (1,5406 A), 0 ¢ a posigdo angular
dos picos de austenite (metade do angulo 20 indicado no espectro) para o plano (200) e d p €

a distincia interplanar relativa ao plano da austenite (200). Determinada a distincia
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interplanar dpq calcula-se o pardmetro de malha da estrutura a,, em nanémetros, € o teor de

carbono dissolvido na austénite, a partir das relagdes (Bayati et al., 1994):

a,= [+
€

C, = (ay—0.3555)/0.0044

Para cada nodular e grau de ADI os resultados obtidos estdo registados no quadro 27.

Quadro 27

Teor de carbono da austenite presente na ausferrite

Ta ADIAC ADICC

C) ta G, (%) ta G, (%)
370°C 0h45 1,91 1h00 1,89
345°C 1h00 1,82 1h15 1,88
315°C 1h30 1,96 1h45 1,83
290°C 1h45 1,90 2h00 2,09

Em qualquer AD], indepentemente da temperatura de transformagdo isotérmica utilizada, os
teores de C analisados situam-se dentro do intervalo normalmente referido na literatura para a
estabilizagdo térmica e mecAnica da austenite (1,8-2,2%C) (Kovacs, 1994). De notar que estes
resultados ndio estdo de acordo com o previsto, no pressuposto da cinética da réacgﬁo de
austémpera ser directamente proporcional ao gradiente AC (AC = C, - C°)) estabelecido entre
0 teor de C presente na austenite transformada, no final do 1° estigio da reacglo de
austémpera as diferentes temperaturas de austémpera (C,), ¢ o teor de C presente na austenite
mée, no final do estégio de austenitizagfio 4 temperatura previamente definida (C°). O facto
do final do 1° estagio da reacgdo de austémpefa ndo corresponder a um tempo bem definido,
mas antes se poder situar dentro de um intervalo de tempo consideravel (janela do processo),
ém que as caracteristicas mecénicas praticamente nfo se alteram e o teor de C passa por um
méximo, poder4 contribuir para um grau de enriquecimento da austenite em C, acima do teor
de C de equilibrio. Tal como mostra a figura 34, esta ¢ a situagfio analisada na literatura
Publicada, referida em (1-2.2.2.).




Capitulo 11l - Resultados
190

Para os parAmetros adoptados de transformagdo isotérmica, a microestrutura observada nas
amostras metalograficas afacadas com Nital 4% e apés colorago a quente dos ADIAC esta
indicada nas figuras 119, 120, 121 e 122 enquanto a dos ADICC esté patente nas figuras
123, 124, 125 € 126.

A partir das microestruturas observadas é possivel confirmar que, em qualquer dos ADIs, &
medida que a temperatura de transformag#o isotérmica diminui a ausferrite torna-se mais
homogénea ¢ mais fina, apresentando uma menor quantidade de austenite retida.
Simultaneamente, a austenite menos ricas em C, identificada pela coloragdo pirpura, cada
vez mais azulada, apresenta-se mais uniformemente distribuida na matriz. Em nenhum

caso ¢ possivel identificar a coloragfo azul clara tipica da martensite.

Para a temperatura de transformago isotérmica de 345°C as figuras 127 e 128 mostram, a
ampliagio reduzida, a distribuigdo da austenite ndo transformada na matriz dos ADIAC e

ADICC, respectivamente, mais finamente dispersa na ausferrite nestes ltimos.

Os resultados microestruturais estdo em conformidade com os resultados dos ensaios de
difracgiio de raios-X, no sentido de, para cada temperatura de transformagio isotérmica, a
ausferrite presente nos ADICC ser mais fina ¢ homogénea do que a dos ADIAC. Este facto
estd em sintonia com os resultados das caracteristicas mecinicas de tensdo limite de
elasticidade a 0,2%, normalmente mais elevados nos ADICC, mas ndo consegue explicar

porque razdo as restantes caracteristicas mecinicas sdo mais favoraveis nos ADIAC.
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Figura 119 - Microestrutura dos ADIAC para T, 370 °C a) Nital 4% (x500) b) apés
coloragdo a quente, em que as cores purpura e azul identificam a austenite, menos

enriquecida de C (x100).
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Figura 120 - Microestrutura dos ADIAC para Tx 345°C a) Nital 4% (x500) b) apds
Coloragdio a quente (x100)
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Figura 121 - Microestrutura dos ADIAC para T 315°C a) Nital 4% (x500) b) apds
Coloragiio a quente (x100)
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Figura 122 - Microestrutura dos ADIAC para Tx 290°C: a) Nital 4% (x500) b) apés

Coloragfio a quente (x100).
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Figura 123 - Microestrutura dos ADICC para T, 370°C: a) Nital 4% (x500)
Coloragéio a quente (x100).
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Figura 124 - Microestrutura dos ADICC para Ta 345°C: a) Nital 4% (x500) b) apos
Coloragio a quente (x100).
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Figura 125 - Microestrutura dos ADICC para T 315°C: a) Nital 4% (x500) b) apés

Coloracdo a quente (x100).
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a) Nital 4% (x500) b) apés
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Figura 126 - Microestrutura dos ADICC para T, 290°C

coloragdo a quente (x100).

)
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Figura 127 e 128 - Distribui¢io da austenite ndo transformada na microestrutura dos
DIAC (a esquerda) e dos ADICC (a direita) obtida & Ta 345°C apés ataque com Nital
%: a) e ¢) (x50) b) e d) (x100).
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I11-5.2 Austempera directa

I-5.2.1 Caracteristicas mecinicas

De acordo com o estabelecido na sec¢fio III-5.1.1- os pardmetros de austempera (Ta ,ta)
utilizados nos tratamentos de austempera directa foram: 370°C / 01h00, 345°C / 01hl15 e
315°C / 01h45. A composigio do nodular vazado foi a indicada no quadro 28.

Quadro 28
Composigéio média do nodular destinado aos tratamentos de austempera directa
Temp® Banho Sais C Si Mn Cu Ni Mo
370°C 3,51 3,06 0,53 1,01 0,02 0,01
345°C 3,58 3,04 0,53 1,04 0,02 <0,01
315°C 3,60 3,16 0,52 1,00 0,02 0,01

Em qualquer das fornadas preparadas para os tratamentos térmicos de austémpera directa, o
primeiro cacho vazado n#io seguiu para o banho de sais. A figura 129 mostra os tempos
mdximos e minimos despendidos ao longo das diferentes fases do processo produtivo, desde o
inicio do vazamento na coquilha até & entrada dos cachos no banho de sais. O tempo total

médio foi 01m 20s. Para cada temperatura de transformagéo isotérmica foram tratados trés

cachos.
5 - 10 seg.

! .
{ Transporte até banho de sais

_ 15 - 30 seg.

§ Desmoldagdo

i

35 - 45seg. |
Arrefecimento coquilha fechada -
10-13 segp.
Enchimento da coquilha

Figura 129 — Tempos méximos e minimos gastos nas diferentes etapas do processo produtivo

tntre o inicio do vazamento na coquilha e a entrada dos cachos no banho de sais.
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De referir que a abertura da coquilha foi condicionada pela solidificagdo do metal na cabeca
de vazamento, a que corresponde uma temperatura de desmoldagdio do tarugo ¢$30mm da
ordem dos 900°C, confirmada em trés vazamentos distintos. A curva de arrefecimento do

metal vazado nos tarugos ¢30mm (tarugo do centro) é do tipo da representada na figura 130.

1200 -
| efecimento na coquilha
1000 >~ ﬂDesmoldacﬁo
) N E .
s, - — ntrada nos sais
= 800
a L
§ 600
2 ]
o 400 Vs
200
0 60 120 180 240 300 360
Tempo (seg)

Figura 130 — Curva de arrefecimento do metal vazado até & temperatura de transformagio
isotérmica de 370°C, medida num tarugo $30, com termopar tipo K (Cromel-Alumel) ¢
0,5mm, posicionado através do respiro existente na coquilha a uma profundidade de cerca de

30mm da extremidade superior dos tarugos.

Os resultados das caracteristicas mecanicas ensaiadas encontram-se registados no quadro 29.
A figura 131 mostra a evolugio dos resultados ensaiados de resisténcia a tracggo e resisténcia
a0 choque nos ADICD30 em fung#o da temperatura de transformag#o isotérmica utilizada. A
evolugdo dos resultados Rm vs. A e Ro; vs. A, a par das correlagdes existentes ao nivel dos
valores minimos especificados na norma ASTM 897 para os graus 850/550/10, 1050/700/7 e
1200/850/4 encontram-se registados na figura 132. Para os graus em questfio os valores

minimos da resisténcia ao choque estipulados na norma séo 100J, 80J e 60J, respectivamente.
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Quadro 29
Resultados dos ensaios mecanicos dos ADICD30
ESTAGIO® RESULTADOS DE ENSAIOS
Temp* | Tempo | Ref TRACCAO CHOQUE DUREZA
(°C) (h:min) | Ensaio | R0.2 (Mpa) Rm (Mpa) | A (%) K@) HB 2,5/187,5
370 1h00 1° 612,3 875,3 4,2 92 337
2° 583,7 823,2 4,6 112 329
3¢ 580,5 823,2 3.0 57 339
4° 555,0 870,9 3,7
Média 582,9 848,1 3,9 87.0 335,0
345 l 1h15 1° 1094,5 4,2 103 365
20 717,6 922,5 3,3 160 368
3° 709,7 926,4 2,5 92 362
4° 726,6 883,1 1,7
Média 718,0 956,6 2,9 118,3 365,0
315 I 1h45 1° 7635,5 990,9 3,9 126 406
2° 854,9 1170,0 3,3 83 406
3° 717,6 939,3 29 107 409
4° 878.,9 1142,8 3,4
Média 804,2 1060,8 3,4 105,3 407,0
1500 1 R 1500 -1
1300 1300
1100 | 8 o 1100 1
- o~ L
E 900 o g > g‘ 900 8
I o i
N | <o
700 _ - 700 ed [¢]
_ % §
500 ; . : - T— 500 ‘ : ; . o
280 300 320 340 360 380 280 300 320 340 360 380
TA (°C) ‘ TA (°C)
© ADICD30 | | oADICD30 |

a) b)
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Figura 131 — Evolug#o das caracteristicas mecanicas dos ADICD: a) Rm vs. To b) Ry vs.
Ta c)Avs. Ta d)Kvs. Ta.
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'c-g: 1300 _ \
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—*— ASTMRmvs.A - +--— ASTM R0,2 vs. A

Figura 132 — Resultados de Rm vs. A e Ro2 vs. A para os ADICD com indicagdo das

combinag®es estipuladas na norma ASTM 897.

A primeira constatagio ¢ que o nivel das caracteristicas mecanicas ensaiadas nos ADICD,
obtidos por tratamento térmico de austémpera directa das pecas vazadas em coquilha &

significativamente inferior ao analisado nos ADIs correspondentes obtidos por tratamento
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térmico de austémpera convencional (ADICC). Para as temperaturas de transformagio

isotérmica adoptadas, os fesultados das caracteristicas mecénicas estdo, de um modo geral,

abaixo do previsto, no pressuposto de serem produzidos os graus 1, 2 ¢ 3 da norma ASTM

897. Concretaménte, ¢ possivel concluir que:

- A tensdo limite de elasticidade a 0,2% satisfaz os requisitos minimo impostos para os
graus mais baixos da norma (graus 1 ¢ 2)

- A tensdo de rotura a tracgdo apenas satisfaz o requisito minimo imposto para o grau mais
baixo da norma ASTM 897 (graus 1)

- Pelo contririo, a extenséio apés rotura satisfaz apenas o requisito imposto para o grau
ensaiado de mais alta resisténcia mecénica (graus 3)

- A resisténcia ao choque satisfaz os requisitos minimos impostos para os graus ensaiados
de mais alta resisténcia mecénica (graus 2 ¢ 3), apresentando contudo uma grande
dispersdo de resultados e uma tendéncia, nfio prevista, para resultados de resisténcia ao
choque superiores nos materiais tratados a mais baixa temperatura de transformagio

isotérmica.

Em nenhum caso s#o satisfeitas as relagdes Rm vs. A(%) € Ro2 vs. A(%) previstas na norma

ASTM 897, para os trés graus de mais baixa resisténcia mecénica.

Em relag@io aos ADICC obtidos por tratamento térmico de austempera convencional (quadro
23, figura 113) é possivel constatar que, qualquer que seja a temperatura de transformagio
isotérmica utilizada, se verifica uma queda generalizada das caracteristicas de tensfio limite de
elasticidade a 0,2% (~30%), tensfio de rotura & tracgio (~17%) e, & excepgdo do que se

verifica no grau ensaiado de mais alta resisténcia mecénica, da extensdo ap6s rotura (~29%).
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I11-5.2.2 Constitui¢iio da ausferrite

Os procedimentos adoptados para a determinagfo das fracgdes ponderadas de ferrite e

austenite na matriz ausferritica, dimensio das referidas particulas e teor de C da austenite

transformada foram os indicados em III-5.

1.2. A figura 133 mostra o espectro de difrac¢dio de

raios-X de um ADICD sujeito a um estagio de transformagfio isotérmica de 01h00 a 370°C.

60
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Figura 133 - Espectro de difracgio de raios-X do ADICD sujeito a um estigio de
transformagao isotérmica de 01h00 a 370°C.

Cozuparando o espectro obtido com o registado na figura 116, para o caso de um ADICC, é

possivel constatar que, nas proximidades do pico mais intenso da ferrite (110), a evoluggo dos

dois espectros ¢ totalmente distinta. A figura 134 mostra os dois espectros sobrepostos €

ampliados na zona em questdo.
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Ferr. (110)

Aust. (111)

26 (Graus)
Figura 134 - Zona ampliada dos espectros de difracgfo de raios-X obtidos para Ta de 370°C e

ta de 01h00: ADICD a tracejado € ADICC a cheio.

Os espectros relativos a matriz dos ADICD com estdgios de transformagdo isotérmica a 345°C
e 315°C apresentam comportamentos andlogos. Em qualquer caso, as diferengas constatadas
podem ser traduzidas pela ocorréncia, no espectro dos ADIs obtidos por austempera directa,
de uma assimetria na base do pico correspondente & posi¢#o angular do pico mais intensa da
ferrite (110), situado entre dois pico de austenite, (111) e (200), que apresentam intensidades
mais reduzidas do que as verificadas anteriormente. De acordo com a literatura consultada
(Rundman et al., 1982, Rouns et al., 1987), esta ocorréncia estd associada d presenga de

martensite na matriz.

No quadro 30 encontram-se registados os resultados das fracgdes ponderadas de austenite

Presentes na ausferrite (X,), determinadas para cada um dos ADICD produzidos.
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Quadro 30
Frécqﬁes ponderadas de austenite na ausferrite
Ta ADICD
O tA Xy
370°C 1h00 0,21
345°C 1h15 0,18
315°C 1h45 0,21

Contrariamente ao esperado, estes resultados apontam no sentido de fracgbes de austenite

transformada praticamente independentes da temperatura de transformagfio isotérmica

ensaiada e sdo significativamente distintos dos analisados nos ADIs correspondentes, obtidos

por tratamento térmico de austémpera convencional, que, para as temperaturas em questdo,
foram 0,33%, 0,30% e 0,166%, respectivamente (quadro 26).

A figura 135 mostra a variag8o da dimensfo das particulas de austenite e ferrite presentes na

ausferrite, em fungdo das temperaturas de transformag#io isotérmica utilizadas.

200
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280 300 320 340 360 380
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® Austenite (200) A Ferrite (211)

Figuras 135 - Dimensdo das particulas de austénite ¢ ferrite presentes no ADICC, em fungéo

das temperaturas de transformagfo isotérmica adoptadas.

Neste caso verifica-se que a dimensdio das particulas que constituem a ausferrite sdo mais

grosseiras do que as analisadas nos ADIs correspondentes, obtidos por tratamento térmico de
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austémpera convencional, registadas na figura 118, nomeadamente no que se refere a

dimensdo das particulas de austenite.

As temperaturas previamente definidas, os teores médios de C determinados na austenite
presente na matriz dos ADIs obtidos por austémpera directa das pegas vazadas em coquilha

estdo registados no quadro 31.

Quadro 31
Teor médio de C da austenite presente na ausferrite dos ADICD
Ta ADICD
(°C) ta C, (%)
370°C 1h00 1,66
345°C 1h15 1,70
315°C 1h45 1,61

Estes resultados estio aquém do intervalo normalmente referido na literatura para a
estabiliza¢fio térmica € mecéanica da austenite (1,8-2,2%C) e sio inferiores aos analisados nos
ADIs correspondentes, obtidos por tratamento térmico de austémpera convencional, cujos
resultados, para as temperaturas em questdo, foram 1,89%, 1,88% e 1,83%, respectivamente
(IH 5.1.2, quadro 27).

Por conseguinte, para parimetros idénticos de temperatura ¢ tempo de transformagio
isotérmica, a constitui¢io da ausferrite presente nos ADIs obtidos por austempera directa em
banho de sais das pegas vazados em coquilha (ADICD) ¢ significativamente distinta da
prcsente nos ADIs obtidos por austémpera convencional (ADICC): o teor de C da austenite
presente na matriz ausferritica é mais baixo, as particulas de austenite apresentam dimensoes
superiores, as frac¢Oes ponderadas de austenite ndo evoluem na razdo inversa da temperatura
adoptada para o estagio de transformagfo isotérmico, a0 mesmo tempo que € identificada a

Presenga de martensite na matriz.

As figuras 136, 137, 138 mostram, para os parimetros adoptados de temperatura e tempo de
transformagdo isotérmica, a microestrutura observada nas amostras metalogréficas atacadas

com Nital 4% e apds coloragdo a quente. Comparando com os resultados observados nos
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ADIs obtidos por austémpera convencional (figuras 123, 124 e 125) verifica-se que, nos
ADICD, as microestruturais sdo mais grosseiras e apresentam regides de austenite ndo
suficientemente enriquecidas em C, a que se associa a formagéo de martensite, responsével
pelo abaixamento generalizada dos resultados das caracterfsticas mecénicas ensaiadas. Para a
temperatura de transformagdio isotérmica T de 345°C, as figuras 139 a) e ¢) mostram a
distribui¢fio da austenite nfio transformada na matriz, significativamente mais grosseira ¢ em
quantidade superior 4 analisada nos ADIs correspondentes, obtidos por austémpera
convencional, registados nas figuras 128 c) e d). Para a temperatura de transformacéo
isotérmica T, de 315°C, é possivel constatar uma quantidade mais limitada de austenite nfio
transformada na matriz do ADICD registada nas figuras b) e d), directamente relacionada com

o aumento da cinética de transformagfio com o decréscimo da temperatura de austémpera.

Tanto os resultados dos ensaios de difrac¢fio de raios-X como os microestruturais apontam no
sentido de que, qualquer que seja a temperatura de transformacfo isotérmica adoptada, a
cinética de transformacio da reacgio dec austémpera é mais baixa no processo de
transformagfio associado ao tratamento de austémpera directa das pegas vazadas em coquilha
do que no tratamento de austémpera convencional. Importa recordar que, de acordo com a
literatura consultada (Rundman et al., 1982), a cinética de transformagfio da reacgdo de
austémpera é directamente proporcional ao gradiente de carbono AC (AC = Cy - C%
estabelecido entre o teor de C presente na austenite transformada no final do 1° estagio da
reacgio de austempera (C,) e o teor de C presente na austenite mée, no final do estégio de
austenitizacio (C°%). Se tivermos em linha de conta os resultados comparativos,
experimentalmente determinados, quanto a evolugdo das curvas dilatométricas na altura do
aquecimento, a baixa velocidade (10°C/min), até a temperatura de austenitizagfo, que se
traduzem, tal como mostram as figuras 97 e 98 (III-3), por uma dilatagfo significativamente
mais acentuada no caso dos ferros fundidos nodulares vazados em coquitha do que nos ferros
fundidos nodulares vazados em areia, somos levados a concluir que o aumento da velocidade
de arrefecimento do metal vazado em coquilba, para além de contribuir para uma
microsegregac@io menos acentuada dos elementos de liga Si, Cu e Mn na matriz, vai contribuir
igualmente para um nivel mais elevado do teor de C dissolvido na matriz, acima do teor de C
de equilibrio na austenite, as diferentes temperaturas. Tal significa que, na auséncia de um
estdgio de austenitizagdo, capaz de homogeneizar e ajustar o teor de C em equilibrio na

austenite mde, & temperatura de austenitizagfio, antes da entrada das pegas no banho de sais, 0
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teor de C dissolvido na austenite mée ¢ superior (>C°%), de que vai resultar, as diferentes
temperaturas de transformagdo isotérmica, um gradiente de carbono AC inferior ao que se
verifica na altura da austémpera convencional, responsével por cinéticas de transformagéo
mais reduzidas, a que se vdo associar microestruturas mais grosseiras e caracterfsticas

mecéinicas mais baixas.

De referir que os resultados da expansio observada nos ensaios dilatométricos do FNC estio
em sintonia com os resultados do estudo da grafite presente na matriz dos dois nodulares
analisada no programa PAQI (programa de analise quantitativa de imagem), registados no
quadro 15 (secgdo I1I-3) segundo os quais, a matriz dos FNC, para além de conter mais ferrite
do que a dos FNA e apresentar uma densidade mais elevada de nédulos, de dimenso mais

reduzida, apresenta uma drea total ocupada pelos nddulos de grafite cerca de 22% inferior.
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Figura 136 - Microestrutura dos ADICD para T, 370 °C a) Nital 4% (x500) b) apds coloragdo
a quente (x100). Na microestrutura colorida as regides azuis claras representam a austenite

menos enriquecida de C, a que se associa a formagéo de martensite.
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b)
Figura 137 - Microestrutura dos ADICD para T4 345 °C a) Nital 4% (x500) b) apés coloragéo
a quente (x100). Na microestrutura colorida as regides azuis claras representam a austenite

menos enriquecida de C, a que se associa a formagdo de martensite.
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c)
Figura 138 - Microestrutura dos ADICD para T, 315 °C a) Nital 4% (x500) b) apés coloragdo

a quente (x100). Na microestrutura colorida as regides azuis claras representam a austenite

menos enriquecida de C, a que se associa a formag&o de martensite.
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Figura 139 - Distribui¢io da austenite nfio transformada na microestrutura dos ADICD
tratados a T 345°C (a esquerda) e a Tx 315°C (a direita) ap6s ataque com Nital 4%: a) e c)
(x50) b)ed) (x100).
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IV- Discussio dos resultados

Os resultados dos ensaios de tracgdo dos ferros nodulares em bruto de vazamento mostraram
que, em termos médios, o nivel de qualidade dos nodulares ndo ligados vazados em coquilha é
inferior ao dos nodulares tradicionais vazados em moldag#io de areia. Para valores idénticos
da tensdo de rotura a tracgdo, os resultados da extensdo apds rotura sdo, de um modo geral,
mais baixos no nodular vazado em coquilha, a0 mesmo tempo que, para valores idénticos da
extensdo apos rotura, a tensdo limite de elasticidade a 0,2% ¢ superior nos nodulares vazados
em coquilha. Por outro lado, enquanto que nos nodulares vazados em areia e de acordo com o
esperado, a realizagfio de um tratamento térmico de ferritizagfo, praticamente ndo altera o
nivel de qualidade do nodular, nos nodulares vazados em coquilha verifica-se uma redugéo
sensivel do nivel de qualidade, pelo facto do abaixamento da tensdo de rotura a tracgfio néo
ser acompanhado por um aumento subsequente da extens3o apos rotura. Por conseguinte, quer
no estado bruto de fundi¢io quer ap6s tratamento térmico de ferritizagfio, os resultados dos
ensaios de tracgfo ndo sdo consistentes com o facto de, no ferro nodular vazado em coquilha
existir uma microestrutura de grio mais fino, apresentando uma maior densidade de nddulos
de grafite, de menor dimensdo, a par de uma distribui¢do mais uniforme dos elementos de liga

na matriz.

Comparando os préprios provetes dos ensaios de tracgdo € possivel constatar diferengas
notdrias, tanto no que se refere as irregularidades da superficie de fractura como quanto a
intensidade de deformagcdo plastica localizada e fissuragfio superficial que apresentam. Com
efeito, a partir da observagdo, a vista desarmada, da superficie de fractura dos provetes
ensaiados resulta que, nos FNC, os contornos ndo apresentam irregulares sensiveis ¢ a zona de
estricgio é praticamente imperceptivel. As figuras 140 e 141 mostram o aspecto tipico dos
contornos das superficies de fractura analisados nos provetes ensaiados & trac¢éio de cada um

dos nodulares, em bruto de fundigéo.

Apbs tratamento térmico de recozimento, o aspecto dos contornos das superficies de fractura
¢ do mesmo tipo do identificado nos nodulares em bruto de fundigdo. Por outro lado, a partir
da observagfio & lupa da superficie dos provetes, nas proximidades da fractura, é possivel

Constatar que a propensdo para a deformagio plastica localizada do material e
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desenvolvimento subsequente de fissuras através da secgdo € totalmente distinta nos dois
nodulares.

Figuras 140 e 141 - Contorno das superficies de fractura dos provetes ensaiados a tracgdo
bastante mais irregulares nos FNA (a esquerda) do que nos FNC (a direita).

Enquanto nos FNA, de acordo com o previsto, aparecem sempre, em maior ou menor
quantidade, pequenas fissuras dispersas no material visivelmente deformado,
perpendicularmente orientadas em relagdo ao esforgo de trac¢do, nos FNC, as fissuras sdo
raras e a “pele” dos provetes ndo apresenta sinais nitidos de deformagdo pléstica. As figuras
142 e 143 mostram as diferenc¢as analisadas quanto & ocorréncia de deformagdo plastica
localizada e fissurag@o a superficie dos provetes de FNA e FNC, no estado bruto de fundigdo.
Por conseguinte, os FNA apresentam estric¢@o aprecidvel e um aspecto irregular da superficie
de fractura. Os resultados das caracteristicas de tracgdo do provete ensaiado sdio: Rm — 493,8
MPa e A — 18,4%. De notar que, nos FNA, mesmo na presenca de resultados mais elevados
da tensdo de rotura a tracgdo, a que se associam valores mais baixos da extensdo apos rotura, a

zona de deformagdo pldstica com fissuragdo continua a existir, apenas menos acentuada.
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b)
Figuras 142 - Aspecto da “pele” deformada dos provetes de FNA nas proximidades da

superficie de fractura, mostrando pequenas fissuras perpendicularmente orientadas em relagéo

ao esfor¢o de tracgfo, em dreas distintas da sec¢do de fractura do provete: a) (x10) b) (x10).
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b)

Figuras 143 - Aspecto da “pele” dos provetes de FNC nas proximidades da superficie de

fractura, sem sinais nitidos de deformagdo plastica e aonde se observam pequenas fissuras

com ocorréncia muito localizada junto da superficie de fractura: a) (x10) b) (x20).
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Neste caso, para além de uma superficie de fractura com um elevado grau de planeza, a
deformagdo da “pele” dos provetes ndio ¢ nitida e a fissuragdo sé ocorre de forma muito
esporadica, junto da superficie de fractura. Os resultados das caracteristicas de trac¢do do
provete ensaiado sdo: Rm —487,7MPa e A —11,6%.

As figuras 144 e 145 mostram os resultados analisadas a superficie dos provetes ensaiados a
tracgdo dos dois nodulares sujeitos a tratamento térmico de ferritizagéio. Os resultados das
caracteristicas mecanicas ensaiadas sdo respectivamente: Rm — 456,1MPa e A — 20,9% no
FNA e Rm — 491,0MPa e A — 12,9%, no FNC. Também neste caso, 0 comportamento dos
nodulares recozidos, tanto no que se refere 4 deformagao plastica do material como quanto ao
desenvolvimento subsequente de fissuras, é semelhante ao dos nodulares em bruto de
fundigdo. As diferencas analisadas ao nivel da microestrutura das amostras metalograficas

recolhidas de cortes longitudinais dos provetes, na zona da fractura, estdo em sintonia com 0s

resultados das observacdes a lupa acabadas de referir.

Figuras 144 - Aspecto da “pele” deformada dos provetes de FNA sujeitos a tratamento
térmico de recozimento, com fissuras bem desenvolvidas, perpendicularmente orientadas em

relagdo ao esforgo de tracgdo (x20).
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Figura 145 - Aspecto da “pele” dos provetes de FNC sujeitos a tratamento térmico de
ferritizagdio, mostrando a ocorréncia muito localizada de pequenas fissuras junto a superficie

de fractura, perpendicularmente orientadas em relagdo ao esforgo de tracgdo (x20).

Figura 146 — Corte longitudinal da superficie de fractura de um provete de FNA mostrando
nédulos deformados no sentido do esforgo de tracgdo e fissuras em zigue-zague
perpendicularmente orientadas em relagio ao mesmo esforgo, caracteristicas dos ferros

nodulares de alta ductilidade (497,9MPa e A-19,7%) (x100).
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Na microestrutura da figura 146, relativa ao FNA, facilmente se conclui que a deformagéo dos
nédulos de grafite ocorreu na direcgio do esforgo de tracgdo, a0 mesmo fempo que a
fissuragdo em zigue-zague estd bem desenvolvida, tanto junto da superficie de fractura como

no interior da matriz.

Nas amostras relativas ao FNC a deformagio dos nddulos ndo é perceptivel, mesmo a
ampliagdes superiores a (x100), a0 mesmo tempo que a fissuragdo em zigue-zague ndo ¢
nitida e o desenvolvimento de pequenas fissuras no interior da matriz ¢ muito pontual, tal
como se pode ver na figura 147 a) e b). De referir que os resultados analisados nas amostras
de FNA, tanto no que se refere a deformagdo plastica localizada observada a superficie como
quanto & microestrutura que apresentam, estdo em conformidade com os dados publicados na
literatura sobre a deformacdo pléstica e fractura por tracgfio de nodulares ferriticos (Santos,
1983).
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b)
Figura 147 — Corte longitudinal da superficie de fractura de um provete de FNC (Rm-

521,1MPa e A-12,1%) em que a deformagdo dos nédulos é pouco perceptivel e a fissuragdo
em zigue-zague ¢ pouco nitida 4 superficie, enquanto no interior s6 ocorre muito localmente:

a) (x100) b) (x200).

A observagdo por SEM das superficies de fractura dos provetes de tracgéo dos dois tipos de

nodular permitiu confirmar que, em qualquer dos nodulares, a fractura € mista, apresentando
dreas com fractura intergranular, a par de outras com fractura transgranular, caracteristica dos
materiais ddcteis. Uma outra constatagdo é a presenga de cadeias de nédulos na superficie de
fractura de qualquer dos nodulares, entre os quais existe uma relagdo de orientagdo comum,
formando linhas, curvas ou mesmo circulos, mais frequentes e mais extensos nos FNC, tal

como resulta da analise das figuras 148 a 151.
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Figura 148 — Observagéio por SEM da superficie de fractura de um provete de FNA (Rm-
503,9MPa e A-13,9%), mostrando a presenga de cadeias de nddulos alinhados na matriz: a)

(x150) b) (x500).




Capitulo 1V — Discusséo
225

Figura 149 — Observagéo por SEM da superficie de fractura de um provete de FNA (Rm-
456,1MPa ¢ A-20,9%) numa zona normal da matriz com cadeias de nédulos pouco
frequentes: a) (x150) b) (x500).
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b)
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Figura 150 — Observagéo por SEM da superficie de fractura de um provete de FNC com
cadeias de nédulos alinhados muito proximos e frequentes (Rm-491,2MPa e A-12,9%): a) e

¢) (x150) b) e d) (x500).
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Figura 151 — Observagio por SEM da superficie de fractura de um provete de FNC (Rm-
474 9MPa e A-15,4%) com cadeias de nddulos muito préximos: a) e b) (x500).
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A partir das observagles realizadas nas amostras de FNA, de que registamos algumas
imagens representativas nas figuras 148 e 149, é possivel concluir que os melhores resultados
da extensdo apds rotura, a que se associa uma superficie de fractura mais irregular e uma
deformagdo pléStica mais nitida nas proximidades da superficie de fractura, coincidem com a

superficie de fractura aonde a presenga de cadeias de nédulos de grafite é menos frequente.

Em contrapartida, nas observagbes relativas as amostras de FNC cujas imagens
representativas estdo registadas nas figuras 150 e 151, a primeira constatagdo € que a
frequéncia com que sfio detectadas cadeias de nédulos na superficies de fractura é bastante
superior & que se verifica nos FNA. Além disso, comparando as cadeias de nédulos presentes
nas superficies de fractura dos FNA e FNC é possivel concluir que o posicionamento relativo
entre os nddulos de grafite vizinhos também ¢é diferente. Nos FNA, a espessura da parede de
matriz metélica que separa os nodulos contiguos de grafite é notoriamente superior & que se
apresenta nos FNC. Nestes, os nddulos de grafite estdo, de um modo geral, muito préximos e,

muitas vezes, aparecem encostados, formando os chamados noédulos aglomerados.

Se tivermos em linha de conta que no decorrer do ensaio de tracgfio, mais concretamente na
altura da deformagdo plastica homogénea do material, vai ocorrer a germinagio de fissuras
nos locais de deformagdio plastica mais dificil, os quais, no caso dos nodulares ferriticos,
coincidem com os vazios associados as cavidades dos nodulos, a existéncia de paredes muito
finas como as analisadas por SEM, a separar os nédulos das cadeias presentes na matriz dos
FNC, ao exercer uma baixa resisténcia a4 propagagfio das fissuras, vai contribuir para a
aceleragdio do processo de fractura, de que resultard a cedéncia prematura do material, mesmo
antes de ter sido atingido o ponto de carga maxima da curva de trac¢fio. De notar que, a
infl:éncia da presenga de cadeias de nodulos alinhados na matriz dos ferros nodulares, bem
como a importéncia do maior ou menor afastamento entre os nddulos de grafite contiguos, nos
resultados das caracteristicas de tracgfo vdo ser particularmente criticos desde que se
posicionem perpendicularmente orientados em relagdio ao esforgo de tracgdo. Nestas
condi¢des, os provetes ndo vdo apresentar estricgdo, nem vai ocorrer o mecanismo de
deformagfio e fissuragfio através do material, antes da fractura, com propagagdo até a
superficie dos provetes ensaiados, a que se irdo associar resultados de tensdo de rotura a
trac¢fio e de extensdio apos rotura significativamente inferiores aos inicialmente previstos. Nos

FNA, uma distribni¢fo mais aleatéria dos nédulos na matriz, a que se associa uma ocorréncia
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menos frequente de cadeias de nédulos, entre os quais existe uma parede de matriz metilica
de espessura considerévél, vai implicar uma interferéncia mais tardia no processo de
deformagfio plastica e fissuragio que antecede a rotura dos nodulares, de que resultardo
melhores combihagx")es entre as propriedades mecnicas ensaiadas e, por conseguinte, niveis

de qualidade mais elevados.

De notar que, pelo facto de na fase inicial do ensaio de tracgio, mais concretamente na altura
da deformagdio eldstica do material, o comportamento da matriz nio ser afectado pela
presenga dos nédulos de grafite, nos FNC, os resultados ensaiados para a tensdo limite de
elasticidade a 0,2% sdo geralmente mais elevados do que nos FNA, em total sintonia com a
existéncia de uma matriz de grio mais fino e a que se associa uma distribui¢fio mais uniforme

dos elementos de liga na matriz.

No pressuposto de que o mecanismo de formagdio da grafite no decurso do processo de
solidificagfio dos nodulares é o mesmo, quer o vazamento seja feito em moldacfo de areia ou
em coquilha, em ultima anélise, as diferengas constatadas ao nivel da distribui¢do dos nédulos
de grafite na matriz metalica de cada um dos nodulares s6 poderdo estar relacionadas com
alterages sensiveis do processo de solidificagdio, directamente relacionadas com as
velocidades de arrefecimento impostas ao metal vazado. De recordar que as curvas de
arrefecimento do metal vazado nos dois tipos de moldagdo apresentam andamentos
significativamente distintos, nomeadamente na altura da transformagio i temperatura
eutéctica, que, no vazamento em coquilha, é praticamente representada por um ponto de
inflexdio (III-1). A inexisténcia quase total de um patamar de solidificagiio 4 temperatura
eutéctica significa que, no intervalo de tempo correspondente & solidificagdio eutéctica, a
velocidade de transferéncia de calor entre o metal liquido e a coquilha é superior ao calor
latente de fusfio libertado, por unidade de tempo, pela passagem do metal liquido ao estado
s6lido. Por esta razio, o tempo disponivel para o desvanecimento do efeito do inoculante,
desenvolvimento dos germens de grafite e/ou alistenite e a reparticdo dos elementos quimicos
na interface sélido / liquido ¢ significativamente inferior ao que se verifica em moldagio de
areia, a que se vai associar a presenga de uma maior densidade de nédulos, de dimensdes mais
reduzidas, a par de uma distribuigdo mais homogénea dos elementos de liga na matriz dos

FNC, tal como foi confirmado nos ensaios realizados de microestrutura e de microanalise.
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De notar que a evolugdo da curva de arrefecimento analisada nos tarugos de 46mm de
didmetro vazados em cocjuilha (Ceq = 4,43% e temperatura de vazamento da ordem de
1450°C) é semelhante a que se encontra publicada na literatura para o caso do vazamento em
areia de tarugos cilindricos de 16mm de didmetro (Ceq = 4,58% e temperatura de vazamento
de 1360°C) (Lacaze et al., 1998).

Tendo em vista a identificagdo do mecanismo mais provavel para a formag8o dos nédulos de
grafite na estrutura do ferro nodular serd oportuno recordar os resultados dos ensaios de
microanalise realizados & volta dos nddulos de grafite e ao longo de distdncias internodulos.
Estes resultados mostraram que, contrariamente ao que seria de esperar, no pressuposto da
solidificagdo ocorrer segundo o mecanismo previsto pela teoria do metal fundido, as relagdes
Si/Mn e Cu/Mn nem sempre atingem os valores mais elevados nas proximidades dos nédulos
de grafite, aonde deveria ter inicio a solidificagdo da matriz metalica, nem as curvas de
evolugdo das relagdes ao longo da matriz que separa nédulos de grafite consecutivos
apresentam uma forma em U, em que o valor minimo se deveria localizar na fronteira das
células eutécticas. Com efeito, de acordo com a teoria classico do metal fundido, os nédulos
de grafite germinam directamente no metal liquido, sendo o seu desenvolvimento posterior
assegurado pela difusfio de C através da camada de austenite que se desenvolve & volta dos
nédulos, sob a forma de envelopes, com a consequente microsegregacdo dos elementos de
liga grafitizantes Si e Cu (sujeitos a microsegregacfio inversa, também designada por
microsegregacfio positiva) para a interface matiz / grafite, enquanto os elementos de liga
antigrafitizante, como por exemplo o Mn (sujeitos a microsegregagdo directa, também
designada por microsegregag¢do negativa), se deveriam concentrar nas fronteiras das células
eutécticas. Pelo contrario, a dispersfo analisada sugere que a matriz metalica que envolve os
nédulos de grafite, tanto pode resultar do primeiro como do Gltimo liquido a solidificar.
Dados publicados (Owhadi et al., 1997, Rundman, 1997) apontam igualmente no sentido de

que os nodulos de grafite estdo em contacto com regides de teor de Mn bastante diferente.

Os ensaios de microanélise entretanto realizados numa amostra de FNC, previamente sujeita a
ataque metalografico com reagente alcalino fortemente oxidante, capaz de revelar a estrutura
dendritica de solidificagdo dos ferros nodulares, por coloragdo diferencial das regides que
solidificam em primeiro (regides dendriticas) ou em Wltimo lugar (regides interdendriticas)

permitiram, por um lado, confirmar que o modelo de microsegregagdo que acompanha a
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solidificagdo dos ferros nodulares estd em contradi¢do com o previsto pela teoria classica do
metal fundido, e, por outro lado, evidenciar que o modelo analisado é compativel com a
microestrutura do processo de solidificagdo dendritica. A este prop6sito convira referir que os
resultados dos estudos de microandlise e de ataque colorido com reagente oxidante realizados
no decorrer deste trabalho foram comparados com os obtidos posteriormente em ferros
fundidos nodulares de outras proveniéncias, sujeitos a um processo distinto de microanalise
(por dispersdo de energia, em vez de dispersdo de comprimento de onda) tendo-se chegado as
mesmas conclusdes (Santos ef al,, 2000).

Os ensaios de microanalise levados a cabo na matriz do FNC sujeita a ataque colorido com
reagente oxidante incidiram sobre quatro regides distintas da estrutura de solidificagdo
registada na figura 152: centro da regido dendritica (zona mais atacada da amostra, com
coloragdo beije acastanhado), centro da regido interdendritica (zona menos atacada da
amostra, com colora¢do esbranquigada), interface da grafite com a regido dendritica e na
regifio dendritica, junto da interface com a regido interdendritica.
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Figura 152 - Estrutura dendritica de solidificagdo do FNC, ndo ligado, utilizada nos ensaios de
microanalise. Ataque com reagente oxidante ~Imin (x100).

Os ensaios foram conduzidos através de 10 zonas distintas da amostra e, em cada zona, o
valor indicado ¢ a média de 4 ensaios. No quadro 32 estfio registados os resultados de Si e Mn
analisados na zona central das regides dendriticas e interdendriticas, a par das valores
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calculadas para a relagio Si/Mn. Os valores analisados permitem confirmar que, de facto, os
teores mais elevados de Si estdio situados no centro das regides dendriticas, de mais facil
ataque, enquanto as regides interdendriticas, de ataque mais dificil, sdo as mais ricas em Mn e
empobrecidas de Si. Por outro lado, os niveis analisados para a relagdo Si/Mn estdo em
sintonia com o modelo de microsegregagio previsto pelo mecanismo de desenvolvimento das
dendrites constitucionais no seio do metal liquido, em que os valores mais elevados da relagdo
se situam no centro das regides dendriticas, aonde tem inicio o processo de solidificagdo,
nomeadamente nos locais correspondentes as hastes principais das dendrites, também
designados por troncos das dendrites, enquanto os valores mais baixos da relagéio se situam no
centro das regides interdendriticas, correspondentes as ultimas por¢Ses de liquido a

solidificar.

Quadro 32
Resultados dos ensaios de microanalise realizados no centro das regides

dendriticas e interdendriticas da estrutura de solidificagdo dos FNC

Ensaio Regifo dendritica (beije) Regido interdendritica (esbrang/)
n° Mn Si Si/Mn Mn Si Si/Mn
1 0,26 2,73 10,5 0,77 1,99 2,6
2 0,38 2,96 7.8 1,06 1,88 1,8
3 0,20 3,05 15,3 0,98 1,85 1,9
4 0,28 2,86 10,2 1,65 1,64 1,0
5 0,45 2,90 6,4 0,91 1,96 2,2
6 0,29 2,95 10,2 0,84 1,90 23
7 0,40 2,97 7,4 1,15 1,97 1,7
8 0,16 3,38 21,1 1,22 2,03 1,7
9 0,25 2,97 11,9 0,85 2,04 2,4

10 0,25 3,27 13,1 0,79 2,00 2,5

A figura 153 mostra o perfil da relagdo Si/Mn vs. Mn ao longo das quatro regides analisadas,
aonde se pode ver que a interface da grafite com a regiio dendritica assume resultados
bastante variaveis, situados entre os valores mais elevados e mais baixos da curva, relativos
ao centro das regides dendriticas e interdendriticas, respectivamente. Em nenhum caso foi
analisada a situagfio correspondente & localizagdo do nédulo no interior de uma regido

interdendritica. De salientar que o perfil da curva Si/Mn vs. Mn agora tragada, contando com
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um numero limitado de ensaios, mas realizados em quatro regides previamente identificadas
por ataque metalogréfico, ¢ idéntico ao determinado nos estudos de microanslise realizados na
matriz dos FNC ligados e nfo ligados, de uma forma mais ou menos aleatoria, envolvendo um
ntimero total de ensaios muito superior, 0 que prova a eficicia do ataque metalografico na
revelagdo das estruturas dendriticas. A aplicacfio da equacdo oportunamente determinada para
a relagiio %Mn vs. %Si (%Mn=-0.54%S5i+2,12) (IlI- 1) mostra que os maiores desvios se
verificam ao nivel dos resultados analisados nas regides dendriticas, no sentido dos valores de
Mn analisados serem inferiores aos teoricamente calculados através da referida equagfo. Tal
pode resultar do facto dos ensaios ndio terem sido realizados de uma forma totalmente
aleatoria, mas antes terem sido influenciados pela existéncia de pistas capazes de levar &
identificagfo das zonas da matriz mais ricas em Mn, que & partida, iriam permitir localizar as

fronteiras das células eutécticas.
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Figura 153 - Relagdo Si/Mn vs. Mn analisada em quatro regides da estrutura primaria de
solidificagdo do FNC ndo ligado.

As figuras 154 e 155, mostram para tempos de ataque da ordem de 3min, a estrutura

dendritica de solidificagdo dos FNA e FNC, respectivamente.
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Figuras 154 - Microestrutura de solidificagiio dos FNA, ndo ligados: a) Estrutura normal b)
Zona com dendrite. Ataque: reagente oxidante, ~ 3 min (x50).

Para o tempo de ataque utilizado, as regides de cor azul identificam as regides dendriticas
ricas em Si, aonde preferencialmente se localizam os nédulos de grafite, enquanto as zonas
acastanhadas identificam as regides interdendriticas, empobrecidas em Si e com teores
elevados de Mn.-Na figura 154 b) regista-se a presenga de uma dendrite na estrutura do FNA,

aonde se pode observar um niimero muito limitado de nédulos de grafite no tronco principal
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da dendrite, contrariamente ao que se verifica nas proximidades dos bragos laterais, de ambos
os lados da dendrite, em que existe uma concentragdo elevada de nédulos e de regides
interdendriticas. Da andlise da figura 155 resulta que, nos FNC, a par de uma microestrutura
mais fina, com regides interdendriticas de dimensdes mais reduzidas, ¢ possivel identificar,
com frequéncia, regides dendriticas com um desenvolvimento colunar, tipicas de processos de
solidifica¢do dirigida do metal vazado. A ocorréncia de uma estrutura dendritica colunar nas
amostras de FNC esta certamente relacionada com o facto do processo de solidificagdo do
metal vazado ser extremamente rdpido, sendo o desenvolvimento colunar das dendrites
perfeitamente identificado a baixa ampliagdo. As figuras 156 e 157 mostram, para tempos de
ataque superiores e a diferentes ampliagdes, o aspecto dendritico colunar da estrutura de
solidificagdo, identificado, com frequéncia, na matriz dos FNC. Como se constata o
desenvolvimento colunar da estrutura é caracterizado pela existéncia de troncos relativamente
finos e extensos, a que se associa uma baixa densidade de nddulos de grafite, a0 mesmo
tempo que se identifica a presenga de uma rede fina envolvente de regides intetrdendriticas, 4
semelhanga do que foi analisado na dendrite identificada no FNA, registada na figura 154 b).

Figuras 155 - Estrutura dendritica de solidificagdo dos FNC, ndo ligados, numa regido com
aspecto colunar. Ataque: reagente oxidante, ~ 3 min (x50).




Capitulo /V — Discussdo

237




Capitulo /V — Discussdo
238

Figuras 156 - Estrutura de solidificagdo de uma amostra de FNC ndo ligado. Ataque com
reagente oxidante, ~ 4m30s: a) (x15) b) (x50) c) (200).
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b)

Figuras 157 - Estrutura de solidificagio de uma amostra de FNC ndo ligado. Ataque com
reagente oxidante, ~ 4m30s: a) (x50) b) (x200).

Antes de prosseguirmos com a andlise da microestrutura dendritica presente nos dois tipos de
ferro nodular, e, tendo em vista uma informagiio mais precisa quanto a capacidade de
revelagdo do ataque metalografico com reagente oxidante, fortemente alcalino, serd oportuno
referir os resultados de um conjunto de ensaios realizados, envolvendo o controlo da matriz
microsegregada dos dois nodulares, antes ¢ depois da realizagdo de um tratamento térmico de
homogeneizagiio a 1000°C, para tempos de estigio de 00h15, 01h15 e 06h15. A figura 158

~mostra 0s resultados observados nas amostras de FNC. Os resultados apontam para um grau
de homogeneizagdo elevado do teor de Si na matriz, ao fim de um tempo de estagio de 01h15,
o que, alids, estdi em conformidade com os resultados de microandlise oportunamente
realizados (II-2). Ao fim de um estdgio de 06hl5 a uniformizagdo da composi¢do ¢
praticamente total, a0 mesmo tempo que se verifica um aumento do tamanho de grio ASTM
da dimens#o 7/8 (bruto de fundi¢fo) para uma dimenséo a volta de 7.
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Figura 158 — Resultados do ataque colorido com reagente oxidante na matriz dos FNC

sujeitos a tratamento térmico de homogeneizagdo a 1000°C com tempos de estdgio distintos:
a) Bruto de fundigdo b) Estagio de 00h15 c) Estagio de 01h15 d) Estdgio de 06h15 (x100).
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Figura 159 — Resultados do ataque colorido com reagente oxidante na matriz dos FNA
sujeitos a um tratamento térmico de homogeneizagdo a 1000°C. a) Bruto de fundigéio b)
Estagio de 00h15 (x100).

Nos FNA nio ligados, o processo de homogeneizagio dos elementos de liga, nomeadamente
no que se refere ao teor de Si, € menos acelerado, como resulta da anélise da microestrutura
registada na figura 159 b), relativa a um tempo de estagio de 00h15. Estes resultados estdo
também em conformidade com os resultados dos ensaios de microandlise ¢ sdo justificados
pelos coeficientes de reparticio mais acentuados dos elementos de liga na altura da
solidificagfio, a mais baixa velocidade. Ao fim de um estégio de 06hl5 a uniformizagdo ja ¢
idéntica a verificada nos FNC, a0 mesmo tempo que o tamanho de grdo ASTM aumenta da
dimenséo 6/7 (bruto de fundi¢fio) para uma dimenséo a volta de 6.

Recentemente a técnica de ataque metalografico com reagente oxidante foi utilizada para
estudar a influéncia da microestrutura de solidificagdio nas propriedades mecénicas do ferro
nodular (Rivera et al., 1999).
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Voltemos entfio a problemdtica da microestrutura de soliciiﬁcag:ﬁo dos dois tipos de ferro
nodular, tendo em vista a interpretagfio, mais vidvel, para a presenga de cadeias de nédulos
alinhados na matriz dos ferros nodulares, particularmente criticos nos nodulares vazados em
coquilha, e a idéntiﬁcat;ﬁo do mecanismo mais provavel para o processo de solidificagdio dos
ferros nodulares. De referir que as estruturas dendriticas analisadas no FNA, apds ataque com
reagente oxidante, apresentam um aspecto que se aproxima do das microestruturas publicadas
num relatério especial da AFS (Velde, 1997) que divulga um estudo realizado ao nivel da
estrutura de solidificagio dos ferros nodulares vazados em areia que serviu de base para uma
nova proposta quanto ao processo de solidificagio dos ferros nodulares, significativamente
distinto do analisado nas estruturas de solidificagio dos FNC. A principal diferenga
constatada entre as estruturas analisadas nos dois tipos de ferro nodular €, para além do grau
de finura das estruturas de solidificagdo, a tendéncia notéria para os FNC apresentarem
dendrites finas € compridas, a que a literatura designa por dendrites colunares, normalmente
associadas a processos de solidifica¢do dirigida. Importa pois esclarecer, de forma inequivoca,
a eventual ocorréncia de dendrites colunares ao longo da estrutura dos tarugos de diferentes
didmetros, vazados no inicio ¢ no fim das fornadas, assim como serd particularmente
pertinente verificar se existe, ou ndio, um sentido preferencial para o desenvolvimento das
referidas dendrites colunares através das secgdes. O critério que foi utilizado para identificar a
presenga das dendrites na estrutura de solidificagiio dos ferros nodulares tem como
fundamento o facto anteriormente confirmado de que, nos troncos das dendrites a densidade
de noédulos de grafite é bastante reduzida, quando comparada com as restantes regides, a que
se irfio associar imagens distintas observadas & lupa ou ao microscopio optico. Com o
aumento da velocidade de arrefecimento, aumenta a relagdo comprimento : largura e as
dendrites passam da forma equiaxial para colunar. Para este estudo foram preparadas
(polimento) amostras de cortes longitudinais e transversais de tarugos cilindricos vazados em
coquilha, recolhidas a vérias alturas dos tarugos, retirados de cachos vazados em fornadas
diferentes, num total de 12 amostras. No bloco em Y de FNA foram recolhidas 4 amostras, a
meio do bloco, 2 relativas a cortes transversais € 2 a cortes longitudinais. As superficies
polidas foram analisadas & lupa, a uma amplia¢do de (x8), e, sempre que necessario, foram
feitas observag@es localizadas, mais ampliadas, no microscopio 6ptico. A figura 160 mostra o
aspecto da estrutura analisada nos FNA, com uma distribui¢do mais ou menos uniforme dos
troncos das dendrites através da secgdio da amostra, representando as regides que solidificaram

em primeiro lugar e a que se associa uma menor densidade de nédulos de grafite. Os
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resultados analisados nas amostras de FNC encontram-se registadas nas figuras 161, 162 e

163.
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Figura 161 — Microestrutura tipica das amostras de FNC observada nos cortes transversais dos
tarugos: a) Periferia (x8) b) Mesma zona (x25). As dreas escuras da observagdo 4 lupa (x8)

identificam as zonas da matriz de baixa densidade de nédulos.
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Figura 162 — Microestrutura tipica das amostras de FNC observada nos cortes transversais dos
tarugos: a) Centro (x8) b) Periferia (x8) ¢) e d) Mesma zona (x25). As areas escuras da

observagdo 4 lupa (x8) identificam as zonas da matriz de baixa densidade de nddulos.
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Figura 163 — Microestrutura tipica das amostras de FNC observada nos cortes longitudinais
dos tarugos: a) Periferia (x8) b) Centro (x8). As dreas escuras da observagdo a lupa (x8)
identificam as zonas da matriz de baixa densidade de nédulos.
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Da observagio das amostras relativas aos FNA ¢ possivei concluir que, em qualquer das
superficies de corte analiéadas, a estrutura dendritica é do tipo equiaxial, apresentando, com
frequéncia, troncos de reduzida dimensdo, praticamente isentos de nodulos de grafite, a partir
dos quais se vdo desenvolver os bragos secundarios, ternérios, etc. Em contrapartida, a
estrutura dendritica dos FNC ¢é mais fina, observando-se um desenvolvimento colunar a partir
da superficie dos tarugos, em que as dendrites mais extensas apresentam uma tendéncia nitida
para se desenvolverem radialmente, a par de dendrites paralelas, mais finas ¢ menos extensas,
seguindo outras direcgdes, como se pode ver nas figuras 161 a) e 162 a) e b). Nas amostras
relativas aos cortes longitudinais dos tarugos, registadas nas figuras 163 a) e b). é possivel
observar as superficies de corte dos troncos das dendrites mais desenvolvidas, a par de

dendrites finas formando feixes de dendrites paralelas.

De acordo com a literatura consultada o processo de solidificagio que acompanha o
desenvolvimento dos dois tipos de dendrites apresenta diferencas importantes (Kurz et al.,
1989). O desenvolvimento das dendrites equiaxiais € caracterizado pela nucleagdo aleatéria
das dendrites no metal liquido, sendo o calor libertado durante o desenvolvimento das
dendrites escoado para o metal liquido circundante, de tal modo que, as dendrites prosseguem
liviemente o seu crescimento radial, sem constrangimentos, até chocarem com outras
dendrites. Pelo contrario, no caso do processo de solidificagdo do tipo colunar ou direccional,
a solidificagfio tem inicio junto das paredes da moldacdo ¢ o desenvolvimento das dendrites ¢
constrangido, em resultado de um escoamento de calor em sentido oposto & direcgio de
desenvolvimento das dendrites. No primeiro caso, a temperatura das dendrites € superior & do
metal liquido, pelo que o gradiente de temperatura no metal liquido, & frente da interface
sélido / liquido, é negativo (G<0), favoravel a um desenvolvimento regular, no sentido de que
a valocidade de avango das isotérmicas ndo constrange as dendrites de se desenvolverem a
uma dada velocidade. No desenvolvimento colunar, o gradiente de temperatura no metal
liquido, & frente da interface, é positivo (G>0), pelo que, o calor latente de fusdo sera
conduzido, juntamente com o fluxo de calor 'unidireccional, para a fase solida. Em dltima
analise, o desenvolvimento dendritico constrangido € ditado pelo andamento das curvas de
solidificagdo a temperatura eutéctica, que, no vazamento em coquilha ¢ caracterizado, como ja
foi concluido, pela inexisténcia quase total de patamar 4 referida temperatura. Ao nivel do
desenvolvimento dos bragos secundérios, ternarios, etc, a tendéncia serd para as dendrites

equiaxiais apresentarem uma estrututa em arvore, com bragos espessos e bem desenvolvidos.
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Os resultados da microestrutura de solidificagdo dos FNC mostram que o mecanismo de
solidificagdio em causa néo é compativel com a proposta apresentada por Stefanescu (1996)
para a solidificagio dendritica dos ferros nodulares. De facto, esta teoria prevé a nucleagéo
independente das dendrites de austenite e dos nédulos de grafite no metal liquido, ficando a
microestrutura final condicionado a colisfio, por flutuagio ou convecgfo no metal liquido, dos
n6dulos de grafite com as dendrites de austenite, com o consequente encapsulamento da
grafite pela austenite, sendo, principalmente, a partir deste momento, que se vai verificar o
crescimento dos nodulos de grafite. No final, a microestrutura seria constituida pelos
chamados “grios eutécticos”. Alguns autores defensores desta teoria (Holmanova, 1980)
atribuem a ocorréncia de cadeias de nédulos alinhados na matriz dos ferros nodulares aos
fenémenos de flutuagdo, nomeadamente quando associados a baixas velocidades de
solidificagfio e & presenca de pequenos volumes de dendrites de austenite, de comprimento
consideravel. Nestas condi¢des havera tempo suficiente para a grafite flutuar no espaco entre
as dendrites, antes de se ligarem por debaixo dos bragos das dendrites de austenite, a que se
vai associar a ocorréncia de ndédulos alinhados. Ora, se no vazamento em coquilha, os tempos
de solidificagiio sfio extremamente curtos ndio ¢ plausivel que a flutuagdo da grafite possa
justificar a ligagdo dos nédulos de grafite aos interiores dos bragos das dendrites, muito
recortadas. Por outro lado, na hip6tese da flutuaglio poder existir, a ocorréncia de cadeias de
nodulos alinhados apenas se verificaria num dos lados dés dendrites. No entanto, o estudo
realizado ao nivel das amostras metalograficas ndo atacadas e atacadas com reagente oxidante
mostrou que, na realidade, as cadeias de nddulos alinhados aparecem em ambos os lados das
dendrites, observadas em cortes longitudinais e transversais, numa clara indicagdo de que se
distribuem a toda a volta das dendrites. Uma outra constatagdo é que, raramente, o interior dos
troncos das dendrites estd totalmente isento de nédulos de grafite. Pelas razdes acabadas de
referir e tendo presente que os resultados dos estudos de microandlise permitiram confirmar
que o modelo de microsegregacdio dos elementos Si e Mn estd em conformidade com o
mecanismo de desenvolvimento das dendrites no seio do metal liquido, no pressuposto de que
a formagdo dos nddulos de grafite acompanha o desenvolvimento das dendrites, somos
levados a admitir que a solidificagfio dos ferros nodulares ocotre de acordo com o modelo de
desenvolvimento dendritico recentemente proposto por Van de Velde e publicado pela a AFS
em 1997.
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De acordo com o mecanismo proposto por Van de Welde, a temperatura eutéctica dé-se a
nucleagio das dendrites de austenite no metal liquido, sendo o seu desenvolvimento postetior
acompanhado pela rejeigdo de carbono e elementos de liga antigrafitizantes para o metal
liquido, que forma piscinas entre os bragos das dendrites. Com o prosseguimento do processo
de solidificagdo, o carbono rejeitado para o interior das piscinas de metal liquido atinge o seu
ponto de saturagéo e comega a precipitar sob a forma de grafite. A expansio de volume
associada & precipitagio das particulas de carbono no metal liquido & responsével pela sua
compactagdo final entre os bragos das dendrites, naturalmente, com uma forma esférica ou
préxima da esférica. Esta hipotese permite ainda explicar, de uma forma légica, a ocorréncia
de cadeias de nddulos alinhados ou nédulos aglomerados, que como vimos, sio mais
frequentes e mais graves no nodular vazado em coquilha, sujeito a um processo de
arrefecimento e solidificagdo significativamente mais acelerado. Com efeito, tempos de
solidificagfio mais reduzidos como os verificados no vazamento em coquilha véo promover,
no sentido de facilitar o escoamento do calor latente de fusio num mais curto intervalo de
tempo, o desenvolvimento de dendrites finas e extensas, a que se véo associar espagamentos
mais limitados entre os bragos das dendrites, responsaveis pela formagfio de uma maior
densidade de no6dulos de grafite, de dimensio mais reduzida. Com a diminui¢do do
espagamento entre os bragos das dendrites aumenta a probabilidade de ocorréncia de cadeias
de nédulos alinhados; e, na eventualidade das piscinas de metal liquido apresentarem pontes
de ligacdo entre si, por desenvolvimento incompleto dos bragos secunddrios, terndrios, etc

formam-se aglomerados de nddulos.

No processo de solidificagdo do metal vazado em moldagdo de areia a nucleagdio das dendrites
vai ter lugar através do metal liquido, de uma forma aleatéria, a que se segue o seu
descnvolvimento regular até encostarem com outras dendrites, com a formagdo subsequente
de estruturas dendriticas equiaxiais, a que se associa uma distribui¢do de nédulos na matriz,
mais ou menos aleatéria. Na presen¢a de velocidades de arrefecimento elevadas, como as
verificadas no vazamento em coquilha, a nucleagfio das dendrites vai ocorrer na interface do
metal liquido com a coquilha, com crescimento no sentido do gradiente térmico, a que se
associa a formagfo de dendrites colunares, muito desenvolvidas. A formagio de uma dendrite
colunar, a que se associa a ocorréncia de cadeias de nédulos alinhados est4 esquematicamente

representada na figura 164,
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Figura 164 — Esquema proposto para o desenvolvimento de dendrites colunares no vazamento

em coquilha, a que se associa a formagfo de cadeias de nddulos alinhados.

Esta hipétese permite ainda justificar a dispersdo dos valores das relagdes Si/Mn e Cu/Mn de
nédulo para nédulo ou 2 volta de um nédulo, analisados por microandlise e confirmados na
estrutura de solidificagio revelada com reagente oxidante. Quando o crescimento de um
nédulo tem lugar em contacto com bragos correspondentes a fase inicial do desenvolvimento
da dendrite, a sua interface sera rica em Si e Cu. Se, pelo contrario, estd em contacto com
metal liquido residual ou esté associado aos brago formados na fase final do desenvolvimento
da dendrite, a sua interface sera rica em Mn. De facto, s6 no pressuposto das dendrites
germinarem no metal liquido, ficando a formagfo dos nodulos de grafite totalmente
condicionada ao seu desenvolvimento posterior, é possivel justificar a ocorréncia de
composigdes varidveis nas interfaces grafite/matriz, consoante se trata de uma austenite do
inicio ou do fim do processo de solidificagdo. A sua ocorréncia serd dificil de explicar no
pressuposto dos nédulos de grafite se desenvolverem directamente no metal liquido. A partir
deste mecanismo e no pressuposto de que a solidificagio de ferro nodular esta sempre
associada a velocidades de solidificagfio elevadas é de admitir que a solidificagdo do ferro
nodular ocorre segundo o diagrama estivel das ligas de Fe-C-Si, com extrapolagdo
metaestavel das linhas liquido/austenite e austenite/liquido para o dominio das composi¢des

hipereutécticas, tal como esquematicamente representado na figura 165.
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Figura 165 — Diagrama de equilibrio das ligas de Fe-C com 3% de Si. As linhas a cheio sdo
linhas fronteiras de equilibrio, as linhas a tracejado sdo extrapolagdes metaestiveis das
fronteiras liquido/austenite e austenite/liquido e a linha interrompida ¢ a linha de Liquidus da

cementite (Lacaze, 1999).

Analisemos de seguida o mecanismo do processo de fractura dos ADIs obtidos por
austémpera convencional dos ferros nodulares vazados em moldagdo de areia e em coquilha.
Como sabemos (I1I-5.1) também neste caso, apesar da matriz ausferritica dos ADICC ser mais
fina e homogénea do que a presente nos ADIAC, os resultados das caracteristicas dos ensaios
de tracgio s@o,  excepgio da tensdo limite de elasticidade a 0,2%, mais elevados nos ADIAC.
De notar que, quanto mais resistente é o grau do ADI, mais os resultados da tensdo de rotura 4
tracgéio dos ADICC se aproximam dos valores determinados nos ADIAC; ao mesmo tempo
que, os desvios analisados para a resisténcia ao choque e extensdo apés rotura dos dois ADIs

viio sendo cada vez mais significativos.

Da analise das microestruturas junto & superficie de fractura dos provetes ensaiados a tracgdo
é possivel constatar que, nomeadamente nos ADIAC, o mecanismo de fissurago que precede
a fractura dos materiais austemperados ¢ diferente do que se verifica nos nodulares
correspondentes, bruto de vazamento, anteriormente analisados. Com efeito, tal como

mostram as figuras 166 a) e b) as fissuras, perpendicularmente orientadas em relagdo ao
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esforco de tracgfio, localizam-se nas regides menos dicteis da matriz, aonde existe austenite

nio transformada.

Figura 166 — Amostra transversal a superficie de fractura de um ADIAC austemperado a
temperatura de 345°C, apresentando fissuras, perpendicularmente orientadas em rela¢éo ao

esforgo de tracg@o (x100): a) Nital 4% b) Apos coloragdo a quente (setas a indicar fissuras).
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Na superficie de fractura dos ADICC a fissuragdo néo ocorre. A luz do estudo realizado nos
nodulares bruto de vazamento podemos dizer que a auséncia de fissuragdo na matriz dos
ADICC se deve a fractura prematura da matriz, mesmo antes de ter sido atingido o ponto de
carga maxima da curva de tracgfio, em resultado do enfraquecimento causado pela presenca
de cadeias criticas de nodulos alinhadas, perpendicularmente orientados em relagdo ao esforgo
de tracgfio. A observagiio por SEM da superficie de fractura dos dois tipos de ADIs, registadas
nas figuras 167 ¢ 168, permitiu confirmar que, de facto, as cadeias de nédulos de grafite
presentes na superficie de fractura dos ADICC sdio mais criticas e frequentes do que as
observadas nos ADIAC.

De referir que o mecanismo de iniciagfio e propagagdo de fissuras através das regides mais
frageis da matriz, identificado nas regides contiguas & superficie de fractura dos ADIAC, esta
em sintonia com o mecanismo proposto por Voigt (1989) num trabalho de sintese sobre o
processamente e propriedades dos ferros nodulares austemperados. Fraley ef al (1995), num
estudo realizado sobre a influéncia da densidade de nédulos nas propriedades de tracgdo de
um ADI relativamente puro, identificaram, para baixos valores de densidade de n6édulos (~90
nédulos/mm?2), o mesmo tipo de fissuras nas proximidades das superficies de fractura de
ADIs; contudo, para valores mais elevados de densidade de nédulos (~450 nédulos/mm2), em
que foram analisadas estruturas ausferriticas mais uniformes, a fissurago ndo foi observada.
Além disso os resultados analisados permitiram concluir que, dentro da gama de densidades
de nédulos ensaiadas (45 a 490 nédulos/mm2), embora existindo uma tendéncia para
aumentos simultineos da tensdo de rotura & tracgfo € extensdo apds rotura com o acréscimo
da densidade de nédulos, verifica-se que a amplitude do intervalo de Variaqao da extensdo
ap6s rotura aumenta no mesmo sentido. Este facto foi atribuido a eventual presenga de
def-itos do tipo de carbonetos, rechupes, porosidades e martensite, proveniente da austenite

ndo transformada.
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Figura 167 — Micrografias tipicas analisadas por SEM nas superficies de fractura dos provetes
de tracgio dos ADIAC: a) To —370°C b) Ta-— 345°C c¢) Ta—315°C (x100).
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Figura 168 — Micrografias tipicas analisadas por SEM nas superficies de fractura dos provetes
de tracgdio dos ADICC: a) Ta — 370°C (x300) b) Outro local (x300) c¢) Ta — 345°C (x300)
d) Idem (x1500) e) Idem (x1500) f) Ta—315°C(x300) g) (x1500).




CAPITULO V
Conclusoes




Capitulo V — Conclusdes
262

V-Conclusdes

Do estudo comparativo realizado ao nivel dos ferros nodulares vazados em moldagdo de areia

e em coquilha foi possivel concluir que:

1. Em pecas com um médulo de arrefecimento da ordem de 12mm o tempo de solidificagdo
do metal vazado em coquilha € apenas cerca de 5% do tempo necessdrio para a solidificagéo
do metal vazado em moldagfio de areia, a que se vai associar uma curva de arrefecimento em

que praticamente ndo existe o patamar de solidificagdo & temperatura eutéctica.

2. Tempos de solidificagdo reduzidos como os verificados no metal vazado em coquilha ndo
favorecem a decantagdio das particulas solidas em suspensdo no metal liquido, nem a
dissolugdio adequada do inoculante adicionado por projec¢do das particulas no jacto de metal a
entrada da coquilha, as quais, ficando retidas na matriz metalica, véo constituir pontos fracos
responsaveis pela cedéncia prematura do material e degradagdo das caracteristicas mecénicas

ensaiadas.

3. A inoculagdo tardia do tipo “in-mold” com material electrofundido, ao evitar a ocorréncia
das inclusdes metalicas na matriz, vai contribuir para uma melhoria significativa dos
resultados das caracteristicas mecAnicas ensaiadas no nodular vazado em coquilha, em relagdo
aos anteriormente obtidos no nodular inoculado por projec¢dio de particulas sélidas no jacto de
metal, 4 entrada da coquilha, cifrando-se em aumentos da ordem de 50% para a extensdo apos
rotura, a0 mesmo tempo que a tensdo de rotura a tracgfio aumenta de cerca de 6,5% e a tensio

limite de elasticidade a 0,2% praticamente néo se altera.

4. Apesar das melhorias conseguidas com a inoculagdo do tipo “in-mold”, o nodular vazado
em areia apresenta combinagdes mais elevadas para os resultados das caracteristicas

mecanicas ensaiadas.

5. A realizagio de um tratamento térmico de ferritizagio faz baixar a carga de rotura dos dois
nodulares mas, contrariamente ao esperado, no nodular vazado em coquilha os resultados da

extensdo apés rotura ndo apresentam qualquer aumento subsequente.

6. Os ensaios de microanalise confirmam que, independentemente de se tratar de um ferro
nodular nfo ligado ou ligado com 0,5%Mn e 1%Cu, velocidades de solidificagdo mais
elevadas, para além de produzirem um aumento da densidade de nédulos de grafite na matriz,

de dimensdes mais reduzidas, mais de quatro vezes superior & que se verifica no nodular
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vazado em areia e aumentarem o grau de finura dos gréos de ferrite na matriz, véo contribuir
para uma microsegregagio menos acentuada dos elementos Si, Cu € Mn, a que se associa uma

matriz mais homogénea.

7. Os ensaios de microanalise realizados ao longo da matriz dos dois nodulares mostram que o

Si e o Cu segregam inversamente em relag&io ao Mn.

8. Os ensaios realizados ao longo das distancias internodulos mostram que as relagdes Si/Mn
e Cuw/Mn apresentam uma grande dispersio ndo sendo evidente a sua diminuigdo gradual com

o aumento da disténcia em relagio aos nédulos de grafite.

9. Os ensaios de microanlise realizados na matriz a volta dos nédulos de grafite mostram
uma grande dispersdio e as relagdes Si/Mn e Cu/Mn apresentam, muitas vezes, resultados

inferiores aos da composigdo nominal da liga vazada.

10. Os ensaios de microanalise estrategicamente realizados no centro das duas regides da
estrutura de solidificagdo identificadas por ataque ligeiro com reagente alcalino, fortemente
oxidante, vieram confirmar que o centro das regides dendriticas apresentam 0s valores mais

elevados da relagfio Si/Mn, os quais sio minimizados no centro das regi®es interdendriticas.

11. Qualquer que seja o tempo de ataque do reagente oxidante, as regides interdendriticas
presentes na estrutura de solidificagdo dos nodulares vazados em coquilha tém uma dimensdo
mais reduzida e encontram-se mais finamente dispersas na matriz do que as presentes na

estrutura de solidificagdo dos nodulares vazados em areia.

12. A estrutura de solidificagdo de qualquer dos nodulares mostra que o posicionamento
relativo das regides interdendriticas, ricas em Mn, em relagdo aos nodulos de grafite €

variavel.

13. Nas estruturas de solidificagiio do ferro nodular vazado em coquilha ¢ possivel identificar,
com frequéncia, hastes principais de dendrites finas e alongadas, tipicas de estruturas com

desenvolvimento colunar.

14. Igualmente se confirma que a ocorréncia de nodulos nas hastes principais das dendrites €
reduzida, o mesmo acontecendo nas regides interdendriticas correspondentes as ultimas

porgdes de liquido a solidificar.
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15. As observagdes microscOpicas a baixa ampliagio permitem confirmar que a estrutura
dendritica de solidiﬁcagﬁd no ferro nodular vazado em areia € do tipo equiaxial, enquanto a
do ferro nodular vazado em coquilha é do tipo colunar, em que as dendrites mais
desenvolvidas se encontram radialmente orientadas a partir da superficie dos tarugos vazados,

no sentido do gradiente térmico.

16. O estudo de amostras metalograficas com ou sem ataque, de cortes transversais ou
longitudinais dos tarugos vazados em coquilha, mostram a ocorréncia frequente de cadeias de
nddulos alinhados e muito préximos, & volta da haste principal da dendrite, associados ao

desenvolvimento dos bragos secundarios, terndrios, etc.

17. E a ocorréncia de cadeias de nddulos muito préximos na matriz dos nodulares vazados em
coquilha que é responsavel pelos resultados das caracteristicas de tensdo de rotura a tracgéo e
extensfio apés rotura abaixo do esperado, no pressuposto de se tratar de uma matriz mais fina

¢ homogénea do que a analisada nos nodulares vazados em areia.

No que se refere aos estudos realizados no dominio dos ADIs, as principais conclusdes podem

ser sintetizadas como se segue:

18. Apesar das diferengas analisadas na matriz dos ferros nodulares vazados em moldagfo de
areia e em coquilha, para condi¢des idénticas de aquecimento, a temperatura correspondente
ao fim da transformagio austenitica é a mesma nos dois nodulares, pelo que os pardmetros a

definir para o estdgio de austenitizagfio serdo os mesmos.

19. A cinética de transformagdio do 1° estigio da reac¢lio de austempera dos nodulares
vazados em areia e em coquilha pode ser representada pela equagio de Johnson-Mehl-Avrami

e a energia de activag@o empirica pode ser calculada a partir da equagéio de Arrhenius.

20. Em qualquer dos nodulares, o aumento da temperatura de transformago isotérmica &
responsavel por um aumento da constante de velocidade k e por uma diminui¢do do expoente

de reac¢do n na equacio de J ohnson-Mehl-Avrami.

21. Para cada uma das temperaturas de transformagdo isotérmica ensaiadas os resultados da
constante de velocidade k sfo, em regra, ligeiramente mais elevados no nodular vazado em

coquilha, enquanto os resultados analisados para o expoente de reac¢do n sfio mais baixos.
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22. Resultados do expoente de reac¢fio n compreendidos entre 1 e 1,2 indicam que o
mecanismo de transformég:ﬁo do 1° estigio da reac¢dio de austémpera é controlado pela

difusdo através da interface.

23. A excepglo do que se verifica para a tensdo limite de elasticidade a 0,2%, os resultados da
tensdo de rotura a tracg8o, extensdo apds rotura e resisténcia ao choque analisados nos ferros
nodulares austemperados tratados &s temperaturas de transformagfio isotérmica de 370°C,
345°C, 315°C e 290°C sdo mais elevados nos ferros nodulares austemperados obtidos a partir

do ferro nodular vazado em areia.

24. Como atras foi referido a proposito dos ferros fundidos nodulares, também nos ferros
nodulares austemperados obtidos a partir dos nodulares vazados em coquilha € a presenca na
matriz de cadeias de n6dulos alinhados, muito pr6ximos, que € responsével pelo abaixamento
dos resultados das caracteristicas de tensfio de rotura & tracgfio, extensfio apds rotura e
resisténcia ao choque, em relagdo aos obtidos no material austemperado resultante do ferro

nodular vazado em areia.

25. Para as temperaturas de transformagfio isotérmica adoptadas os resultados das
caracteristicas mecénicas ensaiadas nos ferros nodulares austemperados obtidos a partir dos
nodulares vazados em areia € em coquilha estfio, & excepg¢do dos resultados da extensdo apos
rotura, em conformidade com os requisitos minimos estabelecidos para os quatro graus da

norma ASTM 897 de mais baixa resisténcia mecéinica.

26. Os resultados das caracteristicas mecénicas ensaiadas nos ferros nodulares austemperados
obtidos por austémpera dos nodulares vazados em areia estio em conformidade com os
requisitos minimos estipulados pelo projecto norma prEN-DIN 1564 e especificagBes

Kymenite.

27. Os ensaios de difracg¢fio de raios-X confirmam que nos ferros nodulares austemperados a
fraccdo ponderada de austenite na ausferrite aumenta com o acréscimo da temperatura
adoptada para a reac¢iio de austémpera, directamente relacionado com uma cinética de
transformag@o mais reduzida. Verifica-se ainda uma tendéncia para resultados mais elevados
na matriz ausferritica dos ADIs provenientes dos nodulares vazados em coquilha, a que
normalmente se associam valores mais elevados da constante de velocidade k e valores mais

baixas do expoente de reac¢do n.
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28. A dimensdo das particulas de ferrite e austenite presentes na ausferrite aumenta
gradualmente com a temperatura adoptada para o estdgio de transformagfo isotérmica, ao
mesmo tempo que se verifica uma tendéncia para particulas de austenite de maior dimenséo

nos ADIs provenientes dos nodulares vazados em areia.

29. No que se refere ao teor de C da austenite transformada presente na ausferrite verifica-se
que, independentemente da temperatura de transformagfo isotérmica adoptada e tipo de

nodular, os resultados analisados situam-se dentro do intervalo 1,8-2,1%C.

30. As caracteristicas mecénicas dos ADIs obtidos por austempera directa dos nodulares
vazados em coquilha apenas satisfazem, pontualmente, os requisitos minimos estipulados na

norma ASTM 897, projecto norma prEN-DIN 1564 e especifica¢cdes Kymenite.

31. Os espectros de raios-X confirmam a presenca de martensite na matriz ausferritica relativa
aos austemperados tratados por austempera directa das pecas vazadas em coquilha,

responsavel pela queda generalizada das caracteristicas mecénicas de tracgfo.

32. Os ensaios de difracgdo de raios-X mostram que a constitui¢fio da ausferrite presente nos
ferros nodulares austemperados obtidos por autémpera directa das pegas vazadas em coquilha
¢ distinta da analisada na matriz dos nodulares austemperados correspondentes, obtidos por
autémpera convencional: para além de existir martensite, as fracgGes ponderadas de austenite
sdo normalmente mais baixas, as particulas de austenite s3io maiores € o teor de

enriquecimento em C da austenite presente na ausferrite ¢ mais baixo.




267

Sugestdes para trabalhos futuros

Dadas as vantagens da austémpera directa, ao evitar a necessidade do aquecimento intermédio
de austenitizag8io entre o vazamento e a austémpera, sugere-se a realizagfio dos seguintes

trabalhos complementares:

- Estudo das curvas de arrefecimento de ferros fundidos nodulares vazados em areia e em
coquilha com diferentes pinturas ou revestimentos cerdmicos e determinagio das velocidades
criticas, a partir das quais o excesso de alinhamento de nodulos prejudica de forma acentuada

a resisténcia a tracgdo, a extenso apds rotura ou ambos;

- Estudo de materiais e processos de fabrico de coquilhas cerdmicas, eventualmente de
duragdo limitada (desde que o custo dos materiais nfio inviabilize economicamente o
processo) e desenvolvimento subsequente das técnicas de produgéio de pegas directamente

austemperadas;

- Estudo da relagdo entre as cinéticas de solidificagdo e as cinéticas de transformagfo da
austémpera directa, nomeadamente no que se refere ao teor de carbono da austenite presente

na ausferrite e a ocorréncia de martensite.
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