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RESUMEN

Se presenta un modelo para estudiar la teoria de crecimiento dendritico en aleaciones
Al-Mn solidificadas répidamente, se estudian los resultados que involucran las
mediciones del subenfriamiento, concentracién del soluto y espaciamiento dendritico para
diferentes velocidades de solidificacion en condiciones cercanas ¢ inferiores al limite de
estabilidad absoluta. Se consideran los efectos del coeficiente de difusién, rapidez de
enfriamiento, coeficiente de particidn y concentracion. Ademas se compara la rapidez de
crecimiento al limite de estabilidad absoluta para diferentes coeficientes de particién con
el valor de la rapidez de crecimiento experimental observada. Se compara y se discuten el
espaciamiento dendritico de las teorias de Kurz-Fisher y Hunt. Finalmente se presenta un
modelo para predecir la zona de crecimiento eutectico acoplado, el cual se compara con
resultados experimentales. Los resultados tedricos se encontraron en un razonable

acuerdo con los resultados experimentales reportados previamente en la literatura 12,50,



OBJETIVOS

- Proponer un modelo teérico para predecir el crecimiento dendritico en una
aleacién Al-Mn solidificada rapidamente en condiciones inferiores al limite de estabilidad

absoluta.

- Proponer un segundo modelo para predecir la zona de crecimiento eutéctico

acoplado en una aleacién Al-Mn.

- Contrastar las predicciones de estos modelos con los resultados experimentales

reportados en la literatura.



INTRODUCCION

La solidificacién rapida {SR) de aleaciones ligeras tales como aluminjo, magnesio,
titanio etc; nos puede conducir al mejoramiento de las propiedades mecénicas tales como,
resistencia a la tension, resistencia a la fatiga, dureza, asi como su resistencia a la
corrosion, las cuales se relacionan con en el comportamiento que tienen en operacidén
dichas aleaciones como lo es en la industria del transporte. El aumento en la demanda de
mejores materiales, especialmente para la industria del transporte, ha conducido al
mejoramiento de estos , con el objeto de darles mayor vida util y seguridad, cuando las
consideraciones de peso son de gran interés (i.e. en el consumo de combustible) y
funcionamiento (rapidez, maniobrabilidad, etc.) ya que el uso de materiales de baja

densidad es esencial.

La rapidez de enfriamiento durante la solidificacion de un metal juega un papel
importante en su desarrollo microestructural y aleaciones. La curiosidad cientifica incité
aexplorar los efectos de altos valores de rapidez de enfriamiento ( tan altas como 105-107
K / s)sobre el comportamiento en los metales solidificados ripidamente. Esto ha
establecido que tal rapidez de enfriamiento da-como resultado un refinamiento
significativo de la microestructura lo que resulta en un aumento substancial de las
propiedades mecanicas y una mejora en su comportamiento a altas temperaturas, Durante
los 1970's11], los esfuerzos se concentraron en determinar los efectos de la solidificacion
rapida sobre la microestructura de los materiales y demostrar que el mejoramiento de las
propiedades podria ser obtenida por esta técnica. En los 1980's, se puso un gran énfasis
para desarrollar nuevas aplicaciones utilizando materiales de SR. Aunque algunos
expertos predicen que va pasar otra década antes de que la SR tenga un impacto
comercial, estan disponibles comercialmente algunos productos , y se observa un gran

potencial técnico para un nucvo desarrollo.



Como definicién general, los procesos de solidificacién rdpida son aquellos
procesos en los cuales se emplea una rapidez de enfriamiento mayor de 10% 6 107 K/seg
durante la solidificacion del metal. Tal rapidez de enfriamiento tienen varios efectos
importantes sobre la estructura del material producido incluyendo:

(1) refinamiento del tamaiio de grano,
(2) aumento de la solubilidad del sélido,
(3) refinamiento de Ja segregacion,

(4) desarrollo de fases metaestables,

(5) desarrollo de vidrios metalicos.

En ténninos simples, los altos valores de rapidez de enfriamiento alcanzados en
los procesos de solidificacion rapida limitan el tiempo permitido para amplios intervalos
de difusién, dando como resultado estructuras con grano fino y encontrandolas a mayor
homogenidad en composicion quimica, en comparacion a los materiales procesados por
técnicas tradicionales. De hecho, se ha observado un rango amplio de microestructuras
en materiales solidificados rapidamente dependiendo principalmente de la composicién
de la aleacién y las condiciones de enfriamiento. Los altos valores de rapidez de
enfriamiento llevados acabo por los procesos de solidificacién répida proporcionan un
incremento en ¢l suberenfriamicnto y en la rapidez de avance del frente de solidificacion;
asi, los efcctos de la SR sobre el desarrollo microestructural puede ser entendido
considerando c6mo los altos valores de rapidez de enfriamiento afectan los procesos de

nucleacién y crecimiento.

El mayor reto para la teoria de solidificacion rapida en las dltimas tres décadas ha
sido el entendimiento, la prediccion y el control de las microestructuras solidificadas

répidamente ya que las caracteristicas microestructurales finales observadas en los
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productos de solidificacién ripida son los responsables de las propiedades mostradas por
estos materiales. El desarrollo de modelos predictivos para los procesos de solidificacion
ripida requieren del acoplamiento de los fenémenos de flujo de calor y de transporte de
masa con el fin de generar las ecuaciones que describan el crecimiento en condiciones
cercanas ¢ inferiores al limite de estabilidad absoluta, ademas de ecuaciones que
describan la cinética de crecimiento de la punta de las dendritas, incluyendo relaciones
que liguen al subenfriamiento con la rapidez de avance y el radio de la punta de la
dendrita, as{ como ecuaciones que describan la evoluci6n de la fraccién solidificada en la
zona pastosa y proporcionen los espaciamientos dendriticos primario y secundario y la
distribucién de fases presentes en funcién de las condiciones de proceso. Otro punto
importante de prediccidn es del crecimiento eutéctico, ya que sabemos que en la practica
no sélo observamos morfolégias de crecimiento dendsiticas, sino también morfolégias de
crecimiento eutécticas, las cuales se caracterizan por el crecimiento simultaneo de dos (o
mas) fases; este tipo de morfolégias son de suma importancia debido a su efecto sobre las
propiedades mecanicas finales de! material, el cual al presentar una segunda fase

presénta  un comportamiento equivalente al dc un composito.

Dentro de este marco este trabajo propone un modelo predictivo que parte de las
ideas planteadas por Kurz(3] el cual es modificado introduciendo una solucién
simplificada de la aproximacién de Ivantsov. Este modelo permite predecir algunas
caracteristicas microestructurales presentes en el producto de solidificacion répida en
funcién de las condiciones de proceso durante la solidificacién. De la misma manera se
presenta un medelo para predecir la zona de crecimiento eutéctica basado en los estudios
de Jackson y Huntl48] el cual nos permite predecir la zona de crecimiento acoplada de

una fase simple(i.e. a-Al) y la fase eutectica.
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SIMBOLOGIA

constante del material
constante = 72[/P2D2
constante = Ki (ab) 12
constante =m Co p £c / DL [1-p Iv(P)]
constante del material
=G gradiente de temperatura
composicion eutectica
concentracion en la fase liquida
concentracion en la fase solida
Concentracién inicial de la aleacidn
capacidad calorifica a presion constante
concentracidn en la punta
coeficiente de difusion de soluto en la solucién liquida
distancia capilar que asocia el punto
de fusién Tm de el material
gradiente de temperatura
gradiente de temperatura en el liquido
entalpia de fusion por mol

=Cg/Cy  relacibn de particibn
conductividad térmica del liquido
conductividad ténmica del sélido

longitud de difusividad térmica
calor latente por unidad de volumen, L=psH
valor de la pendiente de Ia linea de liquidus
coeficiente de distribucion complementario = 1 - k
=Pc=VR/2DL  namero de Peclet solutal
=VR2a nimero de Peclet témico
radio de la punta de la dendrita
temperatura eutectica
temperatura de equilibrio liquidus
temperatura de fusién
temperatura de equilibrio solidus

temperatura del bafio

sapidez de crecimiento de la intercara

rapidez critica de crecimiento para el criterio
de subenfriamiento constitucional

rapidez critica de crecimiento para el criterio de
estabilidad absoluta en el cual el nitmero A =1
rapidez de crecimiento maxima

K/m

% en peso
% en peso
% en peso
% en peso
Jmol K
Y% en peso
m2/seg

Kim
K
J/mol

W/mi K
W/m2K

Jim3
K /%enpeso
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ASf
AO

ATo

difusividad témmica

entropia de fusién por unidad de volumen
=AToCp/AH ¢ ’
=(Ti~ Ts}

= (TL-Tt)

parémetro Gibbs-Thompson = o/AST
funcién de estabilidad adimensional de
un niimero adimensional A

longitud de onda de estabilidad
espaciamiento interdendritico

densidad del sélido

energia superficial s6lido-liquido
parametro de estabilidad critico
=3.1416

constante = 1- (2k /[ 1+(2n/P)2J12-14+2Kk)

Jm3K



CAPITULO1
FUNDAMENTOS TEORICOS

En este capitulo se presenta el resultado de una extensa revisién bibliografica de
fos modelos existentes para describir creciniiento columnar dendritico, presentindose de
la manera siguiente:

I.- Generalidades

IL- Inestabilidad de la interfase en una aleacion:

-Inestabilidad de la interfase

-Subenfriamiento constitucional y

-Los limites de 12 estabilidad ebsoluta

[11.-Teorias de crecimiento dendritico, el cual involucra
-Crecimiento en metales puros

-En aleaciones

-Los criterios de estabilidad

-Estudios del espaciamiento dendritico y

-Estudios sobre el crecimiento eutéctico y formacién de la zona acoplada



1. GENERALIDADES

Existen esencialmente dos morfologias basicas de crecimiento durante la
solidificacidn de aleaciones, la morfologia cutéctica y la dendritica. Generalmente una
mezcla de ambas estard presente en la mayor parte de interés comercial y para interpretar
la microestructura de solidificacidn de cualquier aleacion se requicre de la comprension

de estas dos formas de crecimiento durante la solidificacion.
Adicionalmente estas dos morfolégias bisicas pueden presentarse adoptando dos

estructuras de crecimiento: crecimiento columnar y crecimiento equiaxial. En la figura

1.0 se ilustran las posibilidades enunciadas.

Columnar Equiaxial

Dendritico

% Eutéctico

Figura 1.0 Morfologias y estructuras bésicas
de crecimiento durante la solidificacién.
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Este trabajo esta enfocado al estudio del crecimiento dendritico en el caso de estructuras
columnares. En las estructuras columnares (también llamadas de crecimiento forzado) la
rapidez de avance de la punta de la dendrita esta directamente relacionada con la rapidez
ala cual se mueve la correspondiente isoterma de liquidus. En este capitulo se mencionan
diferentes teorias que han sido planteadas con el fin de relacionar las condiciones en las
cuales se realiza el crecimiento columnar dendritico, con los aspectos microestructurales

observados en las microestructuras de solidificacion.

II. INESTABILIDAD DE LA INTERFASE.

La condicion que lleva a la inestabilidad puede entenderse con facilidad en el caso
de una sustancia pura. La figura 1.1p3] ilustra, en una forma esquemética, el desarrollo de
una perturbacién durante el crecimiento columnar y equiaxial. En una substancia pura, la
estabilidad depende de la direccién de flujo de calor. En la solidificacién unidireccional,
asi como en la zona columnar durante la solidificacion, la temperatura siempre se
incrementa con la distancia en frente de la intercara (figura 1.1 (a)). Por lo tanto, la
direccion de flujo de calor es contraria a la de solidificacion. Cuando una perturbacién de
amplitud E se genera en una intercara originalmente plana (linea delgada en la figura 1.1
(a)), el gradiente de temperatura en el liquido se incrementa mientras que el gradiente en
el sélido disminuye; ya que el flux de calor es proporcional al gradiente térmico, fluira
mas calor hacia la punta de la perturbacién y menos calor fluira de la punta de la dendrita
hacia el salido. Como resultado de esta situacion la perturbacién se vuelve a fundir
estabilizandose el frente plano, la situacién opuesta se ilustra enla figura 1.1 (b). En este

caso la perturbacion crecen en una region subenfriada
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Te

Figura 1.1 Solidificacién columnar y

equiaxial de una substancia pura.
[ W. Kurz and D.J, Fisher "Fundamentals of Solidification, 1984)

(regién rayada) y el calor latente producido durante el crecimiento, fluye hacia la region
de menor temperatura en el sistema que en este caso es ¢l liquido en cual los gradientes
de tcmpcratﬁm son negativos. Una perturbacion que se formada en una esfera inical hace
este gradiente més brusco (linca llena comparada con la punteada) y permite a la punta
rechace mas calor. Como resultado, sc incrementa la rapidez de crecimicnto local y la

intercara es morfoldgicamente inestable.
En el caso de una aleacion, los argumentos de estabilidad son similares a aquellos
sugeridos para una sustancia pura, excepto que adicionalmente debe ser considerada la

difusion de soluto, y los efcctos de flujo de calor.

12



cark | 7

Vi

Co

o

Figura 1,2 Capa limite en estado estable, de

una interfase plana sélido/liquido.
{ W. Kurz and D.J. Fisher “Fund Is of Solidification, 1984]

Primeramente, a medida que avanza la intercara (ver figura 1.2), el soluto
se rechaza si la solubilidad del soluto en el solido es menor que en el liquido ( Ia relacién
de particion de equilibrio k = Cg / Cj es menor que la unidad ). Cuando la intercara ha
avanzado por un corto tiempo, la distribucién de concentracion llega a ser independiente

del tiempo (estado estable).

Si una intercara plana avanza bajo condicioncs de estado estable con una rapidez
que permita cl equilibrio local, se asume que la concentracién de soluto en el sélido es la
misma que la del liquido original. Bajo estas circunstancias, la concentracion en el
liquido decrcce exponencialmente, Co / k, ( donde Co es la éoncentracién inicial de la
afeacion), en la intercara. En general, la rapidcz de rechazo de soluto en la intercara es

proporcional a la rapidez de crecimiento. El rechazo de soluto se Heva acabo por
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difusion bajo los gradientes de concentracién interfacial,

Como se ha visto, durante la solidificacién de una aleacién, hay un cambio
substancial de la concentracion en la interfase. Este cambio afecta la temperatura de

equilibrio liquidus, TL, la cual esta relacionada directamente con la composicién por:

Ty, (Co) - Ty, = m(Co-Cp)
donde Ty, {Co) cs la temperatura liquidus que corresponde a la composicién inicial de la
aleacion. Esta relacion se mucstra en la figura 1.2.1, la cual muestra como se leer la
composicion de la capa limite, usando el diagrama de fases. La temperatura liquidus se
incrementa con el aumento de z, cuando el valor de k es menor que uno, ya que la
pendiente es negativa. Para poder conocer el grado de inestabilidad es necesario
determinar el valor de la temperatura T, ,impuesta por el ﬂu:i; de calor. Ambas

temperaturas alcanzan ¢l mismo valor en la interfase.

Colk

Tiica

TatCor

Figura 1.2.1 Subenfriamiento constitucional

en aleaciones.
[ W. Kurz and D.J. Fisher "Fundamentals of Solidification, 1984]
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En estado estable crece en forma de frente plano, que corresponde a la temperatura
solidus de composicion Co, como se muestra en la figura 1,2.1. Dependiendo del
gradiente de temperatura, G = (dT,/dz) .= en el liquido con la interfase solido
liquido (el cual es impuesto por el flux externo) puede que exista, 0 no una zona de
subenfriamiento constitucional. Esta zona se define como el volumen de metal liquido en
el cual la temperatura real impuesta T, , sea mas baja que la temperatura de equilibrio
liquidus Ty_El metal que se encuentre en esta zona se dice que esta subenfriado esto es
encuentra en un estado metaestable. Observamos ripidamente que para que esta
condicion se cumpla se requiere de la existencia de la zona de subenfriamiento
constitucional, esto es que el gradiente de temperatura G, entre la interfase y el liquido
debe de estar por debajo del gradiente de temperatura liquidus. Este ultimo gradiente se
obtiene de multiplicar el gradiente de concentracion, G¢ por el valor de la pendiente
liquidus m. Por lo tanto, la interfase se encuentra subenfriada constitucionalmente cuando

G< Gc_

1.1 SUBENFRIAMIENTO CONSTITUCIONAL.

De acuerdo a la teoria de subenfriamicnto constitucional, este subenfriamiento da
lugar a un frente plano inestable. De acuerdo con este criterio un frente plano es estable

cuando:

m.Co (1-k)

o 1.1

Gt
VE

donde Gy, es el gradiente de temperatura en el liquido, V la rapidez de crecimiento, my,

es el valor de la pendiente de la linea de liquidus y Dy, €l coeficiente de difusion de soluto
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en fa solucién liquida. Se han obtenido una gran cantidad de teorias cuantitativas y
cualitativas de la teoria de subenfriamiento constitucional La prueba més directa se ha
observado en material transparente orgénicol¥], donde las intercaras planas llegan a ser

onduladas y a medida que Ja relacion Gy/V disminuye cambian a celulares.

La Teoria de subenfriamiento constitucional trata 1a pregunta de cual estado
sblido o liquido es termodinamicamente estable en una intercara de frente plano. Si el
liquido es estable se asume que la intercara continua plana; si el sélido es estable se
asume que la intercara evoluciona adoptando un frente irregular. Como siempre, la
tennodindmica representa parte del problema, la otra parte trata el problema de qué

estado se alcanza primero ( o seq, la cinética).

Como hemos visto el criterio de subenfriamiento constitucional presenta un
analisis simplificado de la estabilidad de una interfase plana solido-liuido. La teoria
predice, que la interfase plana dejara de serlo si y solo si la capa enriquecida de soluto
Hepard a estar "subenfriada”. Este razonamiento sélo presenta las consecuencias del
subenfriamiento ¢ ignora los efectos asociados a la tensién superficial, ignora los campos
térmicos asociados con el calor latente involucrados durante el crecimiento, los cuales
puede tener cicrta influencia sobre la interfase. Todos estos factores fueron considerados
por la teoria morfologica de Mullins y Sekerka, quienes presentaron elementos
adicionales que permiten un analisis de este modelo bajo hipétesis simplificadas menos

restrictivas. Estas consideraciones son tratadas con mds detalle en la seccion 1.2,
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1.2 ESTABILIDAD ABSOLUTA, V.

En el tratamiento inicial de Sekerkal’], se asume el equilibrio de la intercara
solido-liquido, energia superficial isotropica y no conveccién, La ecuacidn de estabilidad

obtenida es:

_&+ ps H > -m, C,(1-k) Ks +K,, ® (1.2)
vV 2K, kb, 2K,

donde Ks y Ky, son la conductividad térmica del sélido y liquido respectivamente, ps es
la densidad del sélido, H es el calor latente de fusién por mol y @ es una funcién de
estabilidad adimensional. Esta funcidn de estabilidad ¢ es funcién de un numero

adimensional A, el cual se presenta graficamente en la figura 1.3 donde:

kKo VT
As— 2~ T m 13
(1-k)p, HD, m, C, 13)

donde o es la energia superficial solido-liquido y Ty, es la temperatura de fusién del
solvente puro. Para una aleacién de composicion Co, la temperatura de equilibrio
liquidus Ty, puede ser substituido por Ty,

Reescribiendo la ecuacién 1.3

- p,HD, m G (k-1) 1.4
ab YTLkz ( - )

donde V,y, es la rapidez de crecimiento en la cual el parimetro de estabilidad A=1.
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Figura 1.3 Parimetro de estabilidad

adimensional ¢ contra log 1p A.
[Sckerka, J.Appl. Phys.,36 (1965) 264]

Nétese que V,, cs independicnte de Gy,. Para V > V,, el parametro de estabilidad A > 1
por lo qﬁc la teorfa de estabilidad morfoldgica predice que una interfase plana quedara
absolutamente cstable bajo cstas condiciones. Esto es llamado criterio de "estabilidad
absoluta". La cstabilidad absoluta implica que cualquier perturbacién desarrollada en la
interfase plana no puede crecer ya que decae rdpidamente, reestableciendo la forma del
plano. El caso contrario se observa a bajas valores de rapidez de crecimiento, donde el
gradiente térmico tiene una fuerte influencia sobre la interfase. Se toma ahora el criterio
" de estabilidad de la ecuacidn 1.2 el cual ¢s conocido como criterio modificado Va, el cual
expresa la rapidez a la cual la interfase plana llega a ser estable, de acuerdo a el criterio

de estabilidad modificado o relacién de subenfriamicnto modificado:
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- k DL GL =DLGL
m; Co (k-1) ATo

(1.4a)

La figura 1.4 ilustra esquematicamente la estabilidad de una interfase plana de un
sistema. La linea de la derecha con la pendiente positiva es la gréafica de la ecuacion 1.4,
mientras la linea izquierda con la pendiente negativa es la grafica de la ecuacion 1.4a. A
valores de rapidez de crecimiento V3<V<Vgp la interfasc plana es inestable. Este es el

régimen de solidificacion celular y dendritico.

Celular y
Dendritico

10 Ffrente

~~
° Frente
w rl
] ane Tplane
T Estabilida
s Constitucion Absoluta
R, v._EDG v Pl 6 m €, 1-K)
~10 -1 mC, k- 11 Y I X
-] H i
Q . 1

10 %4 H :

1
Ya I Vvab
-5 | 1
10 1e : . .
1075 1072 10

V {(cm/secg)

Figura 1.4 Sistemas de solidificacién plana,

celular y dendritica.
{Laxmanan, Acta metall.,Vol 33, No.6,pp.1037-1049.1985)
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I1. TEORIAS DE CRECIMIENTO DENDRITICO.

El crecimiento dendritico es un proceso acoplado de dos procesos de crecimiento
independientes: la propagacion estable de la dendrita, tema principal, y la evolucién de
los brazos secundarios. La solidificacion dendritica ocurre en metales puros y aleaciones,
y en no metales, esto ha sido objeto de muchas teorias e investigaciones experimentales a
través de los afios. En metales puros, el crecimiento dendritico es fundamentalmente un
problema de flujo de calor. El calor puede igualmente extraerse a través del sélido
(crecimiento columnar) o del liquido (crecimiento equiaxial) y el gradiente térmico en la
punta de la dendrita en el liquido puede ser negativo, presentando la interfase sélido-
liquido la temperatura més alta en el sistema. El crecimiento dendritico en un metal puro
subenfriado se ha llamado crecimiento no forzado o crecimiento librel®l, En el
crecimiento libre dendritico, la rapidez de avance del crecimiento’ de las puntas esta
determinada iinicamente por la temperatura local y la forma de la dendrita es afectada por

las condiciones de crecimiento local.

El analisis del crecimiento dendritico cn aleaciones es mas complejo ya que debe
considerarse acopladamente los aspectos térmicos y solutales. Ademas, las aleaciones
dendriticas pucden crecer en un metal altamente subenfriado (solidificacion equiaxial
dendritica), que es de esta manera no forzado, o puede crecer con un gradiente térmico
positivo en el liquido (solidificacién columnar dendritica), con calor removido a través
del sélido. Un crecimiento dendritico con un gradiente térmico positivo se le llama
crecimiento forzado. Los problemas de crecimiento dendritico forzado se consideran en

los estudios realizados por y Burden y Hunt(7].

Muchas mediciones experimentales estudian el crecimiento dendritico libre en

materiales subenfriados, los cuales incluyen un gran nimero de metales puros; titanio,
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niquel, cobalto, plomo, algunas aleaciones Pb-Sn y Ni-Cu y nometales como son Ge, Bi,
Py hielo. Mds recientemente, se han realizado mediciones experimentales en materiales
transparentes de fusién baja, como es el succinonitrilo, los cuales facilitan la
investigacién. Esto ha dado un mejor seguimiento de datos experimentales, teniendo un
mejor estudio en crecimiento dendritico forzado o crecimiento dendritico unidireccional
en un nimero de aleaciones por lo que se ha estudiado el efecto de gradientes térmicos
Gy, rapidez de crecimiento V y rapidez de enfriamiento e=GV sobre la distancia de los

brazos dendriticos primarios y secundarios!8-9],

Las observaciones experimentales durante el crecimiento de dendritas de
succinonitrilo muestran claramente que las regiones de la punta de la dendrita son
cuerpos de revolucién muy cercanas a un paraboloide de revolucién. La seccion
transversal cercana a la punta de la dendrita es circular; su curvatura total en la punta es
igual a 2 / Ry, donde Ry es ¢l radio medio de la punta. Esta region, ademas, muestra un
eje de simetria casi perfecto, pudiéndose aplicar la aproximacién de un material
isotropico. Esta consideracion es adoptada por todas las teorias de crecimiento dendritico

aplicadas a las puntas, reportadas en la literatura.

2.1 METALES PUROS.

El tratamiento matematico del crecimiento dendritico libre en un metal
subenfriado ha sido determinado por varios investigadores. Se ha observado
experimentalmente como las dendritas crecen aproximadamente a rapidez constante y que
existe la solucién de un estado-estable para un paraboloide de revolucion. Una solucién
matematica rigurosa en forma de un paraboloide de revolucion fue obtenida por

Ivantsovi!®) y Horvay y Cahnf!!l con la suposicién de que el avance del frente de

21



interfase de la dendrita es isotérmica, La dendrita de Ivantsov es un paraboloide de
revolucién con una seccién transversal circular. La solucién obtenida asume que la
superficie dendritica total es isotérmica y esta a una temperatura Tm. Horvay y Cahn
mostraron que un paraboloide con una seccidn transversal eliptica avanza bajo
condiciones de estado-estable (por ejemplo los brazos de la dendrita avanzan a una
rapidez constante y preservando su forma). La rapidez resultante de subenfriamiento

relacionada es:

@.a

donde T es la temperatura del bafio subenfriado lejos de la punta de la dendrita, y el

exponente n tiene un valor de 1.2 para un paraboloide de seccién transversal circular y

casi 2 para una dendrita eliptica.

El trabajo tedrico de Ivantsov y de Horvay y Cahn, muestra la descripcion
cuantitativa de diferentes aspectos de crecimiento dendritico a partir de la aplicacién
conveniente de la teoria de flujo de calor a un nivel microscopico. Estudios
experimentales posteriores, muestran que las dendritas representan la etapa més avanzada
de inestabilidad interfacial en una amplia clase de materiales; a partir de estos estudios la
teoria del crecimiento dendritico toma un nuevo impulso, concentrandose en el analisis de
los papeles desempefiados por los flujos de calor y de masa, junto con las consideraciones
de los procesos interfaciales involucrados como son: la capilaridad y la cinética de
acoplamiento molecular en la interfase con el fin de describir el crecimiento dendritico

con mejor detalle.

Los rcsultados propuestos por estas teorias expresan la rapidez axial de

crecimiento dendritico como una funcion del subenfriamiento asumiendo que la
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propagacién de la dendrita se raliza a la maxima velocidad posible, impuesta por el limite
de estabilidad absoluta, se proponen expresiones del tipo Vmax = p (AG) b para @ <1
donde Vmax es la rapidez maxima de crecimiento, B = [(2oc AS;AHy) / (Cp Y., )] donde
a y Cp son la difusividad térmica y el calor especifico del liquido, v, es la energia
interfacial sélido-liquido, ASy y AHp son la entropia y la entalpia de fusion
respectivamente, y A0 = ATo Cp / AH ¢, ATo = (Ti- Ts) , donde B y b son
coeficientes numericos y exponentes, los cuales son determinados especifica mente para

cada modelo.

Las teorias previas que consideran(!2.131 ¢l problema de crecimiento dendritico en
estado-estable en el limite de estabilidad absoluta fueron categorizadas y clasificadas por

Nash y Glicksman{!*] de la manera siguiente:

Vanae = 0.057(A0)255 (Teoria de Nash y Glicksman) 22)
Vinar = 0.025(A0)%65 (Teoria de Trivedi) 2.3)
Viar = 0.040(A6)u' (Teoria modificada de Ivantsov) (2.4)

La ecuacion 2.4 predice la rapidez de crecimiento mas alta, 2.3 para la mas baja y
2,2 el caso intermedio. Comparando los resultados de los modelos contra datos
experimentales!!8] en dendritas de succinonitrilo, en una gréfica de rapidez vs radio de
punta de las dendritas de succinonitrilo (figura 2.1), observamos que, la relacién
funcional entre rapidez de crecimiento y subenfriamiento es totalmente predecible aunque
la constante de proporcionalidad propuesta por estos autores no corresponde al
comportamiente experimental del succinonitrilo, se puede constatar una concordancia
aceptable entre las tendencias mostradas per las tres teorias y los datos experimentales
del succinonitrilo, siendo en este caso particular la ecuacién 2.3 la que mas se aproxima a

los resultados experimentales.
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Langer y Miller-Kumbhaar(!? propusieron que las condiciones de rapidez
méxima de crecimiento deberian ser reemplazadas por un criterio de estabilidad. La idea
de usar un criterio de estabilidad reemplaza o justifica la condicién de rapidez maxima
que aparece frecuentemente en la literatura, Gliccksman et al!’®! menciona la necesidad
de considerar las dependencias del tiempo. Oldfield!?%), con sus estudios numéricos de la
dendrita, propuso un criterio simple de estabilidad el cual es similar a la idea basica dela
referencial!?). Langer y Miller-Krumbhaarl!®! analizaron el comportamiento de
ramificaciones dendriticas iniciales (que es una dendrita que no tiene brazos secundarios
o terciarios) y obtuvieron una ecuacién diferencial integral lineal la cual describe una

funcién F en términos de pardmetros adimensionales ¢ dado por:

o= = (2.6)
t

LEL

Yelocidad de Craciaients (cofaeg)

0.0t T T

— T T T T

supereafrisnients (")

Figura 2.1 Rapidez de crecimiento dendritico vs subenfriamiento.
Los simbolos vacios son datos ebtenidos con una muestra de pureza
media, los simbalos llenos son de uma muestra ultra pura. Las
lineas rectas son las grificas de las teorfas en estado estable de las

ecuaciones (1, cc 2.2; 2, ¢c 2.3; 3, ec 2.4)
[Glicksman ct al., Met. Trans. 7A(1976)1747).]
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donde l=2—'JL 2.7)

T.v C,
Ll
donde 1 es la longitud de difusividad térmica, a la difusividad térmica, V la rapidez de

Y g4= @.38)

crecimiento de la punta de la dendrita y do es la distancia capilar que asocia el punto de
fusién Tm del material, la energia superficial sélido-liquido v, la capacidad calorifica Cp por
unidad de volumen y el calor latente L por unidad de volumen. L=psH donde ps es la

densidad del sdlido y H el calor latentc por unidad de masa.

Figura 2,2 Tiempo. sccuencial de la forma de las
puntas para un crecimicnto dendritico de simetria

cilindrica a una rapidez normal ( o = 0.025)
[Lanper and Muller-Krumbhaar, Acta Mct., 26(1978)1681]
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La funcién F mide el desplazamiento de la superficie dendritica desbrazada
considerando el sistema en estado-estable. La primera aproximacién supone la superficie
dendritica desbrazada en forma de un paraboloide de revolucion, El desplazamiento o
deformacion, F, de la superficie dendritica en estado-estable depender4 del valor de o que

depende del cambio en el valor de R ¢2.

La caracteristica de la dependencia del tiempo con los resultados obtenidos es que para
alguna o finita, cualquier perturbacion en la punta siempre genera un tren de deformaciones
el cual baja a la dendrita a una rapidez de crecimiento cercana a la estacionaria. El tamafio y
espacios de las protuberancias y zonas de bajas presiones aparecen principalmente
dependiendo de o y sélo muy poco en la naturaleza de 1a perturbacién. El espacio entre
protuberancias es siempre proporcional ala distancia de estabilidad As(=2n(ldo)'/’).
Invariablemente, hasta para valores grandes de o, estas protuberancias crecen en amplitud

mientras se¢ mueven (ver figura 2.2).

Mullins y Sekerka(?! analizaron previamente la estabilidad de una interfase plana sélido
- liquido con respecto a perturbaciones pequefias lejos de una forma plana. Sus anélisis
conducen a una longitud de onda minima, Ag, que es el valor critico para que la interfase
plana se vuelva inestable. Asumiendo que el radio R¢ de la punta de la dendrita es igual a
sus longitudes de onda minimas, entonces As=2n(1dg) % dando o =1/4 n%. Este valor de o
es muy cercano al valor critico 6 "=0.025 £ 0.005 obtenido por Langer y Mitller-Krumbhaar

para definir ¢l punto de operacion estable de una dendrita.

La teorfa de Langer y Miiller-Krumbhaar asume que la fase solida crece en la direccion
de un eje de simetria dentro de un fluido uniformemente subenfriado o sobresaturado, donde
la rapidez de crecimiento es controlada por difusion térmica o difusion quimica, pero no

ambas, y donde la cinética de interfase puede ser ignorada. La teoria ademas considera
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solamente difusién en la fase liquida, y desprecia el flujo de calor o especies quimicas
dentro del sélido. Para valores muy pequeiios de ¢ < 6*, Ia prediccién de los resultados
muestra que Ja punta dendritica es inestable produciendo una separacion entre las puntas y
asi nuevas dendritas con radio de punta relativamente pequefio aparecen en una regién
localizada cerca de la superficie de 1a punta de la dendtita. Las nuevas dendritas crecen
riapidamente mientras se hacen puntiagudas y con espacios méds cerrados. Ademds, las
perturbaciones cerca de la punta generan perturbaciones secundarias fas cuales disminuyen
el tallo de la dendrita. Las perturbaciones secundarias crecen en amplitud mientras se

apartan de las puntas; esto es llamado inestabilidad de ramificacion de brazos.

El modelo para crecimiento dendritico de Langer y Milller-Krumbhaar, muestra que las
condiciones de crecimiento en estado estable involucran la estabilizacién del radio en la
punta de la dendrita mientras que la inestabilidad de los brazos persiste. El punto de
operacion para el crecimiento dendritico, caracterizado por rapidez de crecimiento y radio de
la punta (V Rt = Cte) se encuentra cerca de o = o= 0.025, Huang y Glicksman!?!] fueron
capaces de reproducir aproximadamente los mismos resultados (el punto de operacién
encontrado fue g = g"= 0.019), asumiendo que las perturbaciones de la punta de la dendrita
son semejantes a las propuestas por Mullins y Sekerkal!l para un modelo de crecimiento
esférico. Laxmanani??! noté que para la dendrita de Fisher apdo/ V R2=025en la
rapidez mdxima de crecimiento. D¢ esta manera, en la rapidez maxima de crecimiento, la
dendrita de Fisher opera con o = 0.50, casi superior a veinte veces el valor obtenido por
Langer y Miiller-Krumbhaar. Langer y colaboradores han estado preocupados por los
efectos no lineales en la suposicion obtenida de un Gnico valor de o el cual especifica el
radio de dendrita y la rapidez. El rango de validacién del criterio de estabilidad es
desconocido e importantes caracteristicas tales, como el tamafio y espaciamiento entre

brazos no pueden ser aun predichos satisfactoriamente.
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2.2 ALEACIONES,

En metales puros, un pequefio gradiente de temperatura positivo en el liquido
impide la formacion de dendritas. Por otra parte, en un metal aleado el crecimiento
dendritico ocurre ain en presencia de gradientes térmicos y ligeramente positivos en el
liquido frente a las puntas. Esto es debido a la influencia del campo solutal presente en el
liguido el cual puede dar lugar a la formacién de una solidificacion de tipo celular o

dendritica.

Trivedif??l y Kurz y Fisher!?3) profundizaron en este aspecto analizando la
solidificacion de aleacioncs binarias en presencia de gradientes térmicos positivos en la
fase liquida (crecimiento columnar). Consideraron énicamente el crecimiento de una
célula dendritica, aislada del resto, y aplicaron un analisis de la perturbacién de Mullins y
Sckerkal¥Jen la punta de 1a célula, asi pudieron predecir el radio de la punta de la
dendrita como una funcidn de la rapidez de crecimiento para algunas condiciones

experimentales especificas.

La figura 2.3 muestra esquematicamente el modelo basico de solidificacion para el
crecimiento dendritico bajo un gradiente térmico Gy, positivo, para una aleacion de
composicién Cp. La punta de la dendrita se localiza a X=Xy , ala temperatura Ty y
composicién C¢ , mientras que la raiz de la dendrita se encuentra en Xgy , a la

temperatura entectica Tgu y composicion cutectica Cey { Figura 2.3)

El subenfriamicnto total en la punta es asi, AT= (TL-Tt) done Tp es la
temperatura del liquido al frente de la punta de la dendrita. Note que la composicién
liquida en equilibrio con Ias puntas dc la dendrita es Ct > Co. La region liquido- mas-

sélido sc extiende desde X = Xy a X=X¢. La aleacién es totalmente liquida en X>X¢t y
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completamente sélida en X<XEu. Debido al gradiente térmico Gy, impuesto en el liquido,
resulta que todo el calor tiene que ser extraido del seno del solido. La temperatura se
incrementz dentro de 1a regidn bifasica de Tgq en Ia isoterma localizada en X=Xg, (ralz
de 1a dendrita) a Tt de [a isoterma locslizada en X=Xt ( punta de la dendrita).

) 1 .\.IQIHW
e s b
nwiTrs 1
: -t -AT----——.AT—-:_
L0 RO LB TTNOE) S.
- .. " jalr I
E "t { - ‘I
S ' . ]
| L
(3 V4 H
1 { N
Y, 5,

o1siancis

c0aPOSICION RIQUIDE

01sTauCia

Figura 2.3. Modelo bisico de solidificacién para
crecimicnto dendritico, en una aleacién binaria.
[Laxmanan, Acta Metall., 33(6), (1985) 1023)

Se¢ debe notar en esta ﬁéu:a que Ja punta de la dendrita se encuentra subenfriada
por debajo de a temperatura de equilibrio Ty, de 1a aleacion de composicién inicial Co en
una magnitud AT dada por:

AT =ATg+ ATp + ATy + ATk
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donde (ATg + ATp) representan ¢l subenfriamiento provecado por el rechazo de soluto
(subenfriamiento constitucional ) y ATr representa el subenfriamiento capilar provocado
por la curvatura de la punta de la dendrita y ATk es el subenfriamiento cinético asociado

al acoplamiento molecular del liquido en el slido.

Burden y Hunt!?27] llevaron acabo investigaciones en aleaciones Al-Cu con el fin
de reducir el subenfriamiento AT como una funcién de la rapidez de crecimiento V y el
gradiente térmico impuesto GL resolvieron las aparentes inconsistencias de estudios
previos, para determinar las temperaturas de interfase celular asociadas al crecimiento
dendritico como una funcion de la rapidez de crecimiento, gradiente de temperatura y
composicién. Ellos encontraron que a altos gradientes y valores bajos de rapidez de
crecimiento, Ia temperatura de la punta crece con incremento de la rapidez, y a valores de
rapidez suficientemente altos la temperatura de la punta decrece con aumento en la

rapidez y la temperatura se vuelve independiente del gradiente.

Una solucién analitica para dendritas no isotérmicas (por ejemplo dendritas
creciendo bajo un gradiente de temperatura positivo) fue obtenida en un anélisis previo,
ellos asumieron que la punia de la dendrita o célula puede ser aproximada a una forma

estable, aun que los brazos de la dendrita comienzan a formarse.

La ccuacion basica de la punta subenfriada, AT, obtenida por Burden y Hunt es:

AT:D,,‘?,/ . m,.VRl;I-k) c ., Eﬁr_‘ 29
L
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donde Gy es ¢l gradiente de temperatura liquidus, Dy, es el coeficiente de difusividad de
soluto en el liquido, V la rapidez de crecimiento, my el valor de la pendiente de la linea
liquidus, Cq la composicién de la aleacién al inicio, T el pardmetro de Gibbs-Thompson,
R el radio de la punta de la dendrita y k el coeficiente de particién. Es de notarse que
bajo las condiciones estudiadas, y debido a consideraciones de orden de magnitud, no se

considera al subenfriamiento cinético.

Se observa que a gradientes altos y valores de rapidez bajos el primer efecto es
dominante y el subenfriamiento es principalmente determinado por AT=GD/V para un
medelo aproximado en la interfase dendritica creciendo bajo condiciones de
solidificacién controlada. También se puede predecir que en el subenfriamiento AT, la
temperatura en la punta esta dada principalmente por AT=GD/V. La formulacién es
valida bajo condiciones de gradientes altos y valores de rapidez bajos, y como fue
sefialado por Trivedil8], aun bajo esas condiciones es erréneo ya que predice incrementos
de AT con decrementos de la rapidez sin algin limite. En realidad, AT puede tener un
valor tan grande tan alto como el rango de enfriamiento de la aleacién el cual indica que
la interfase puede ser plana. A valores de rapidez de crecimicnto altos, ¢l primer término
GLDL/V es pequeiio y las segundos dos productos se hacen dominantes. La figura 2.4
muestra la comparacién entre experimento y teoria para subenfriamientos graficados

contra composicionl 7},

Tassa y Hunt!?8! estudiaron el sistema Al-Cu cerca de la composicién eutéctica
para medir las temperaturas de la punta de la dendrita Al-Cu y temperaturas de interfase
eutéctica. Seghn sus resultados, ellos encontraron que las mediciones de temperatura en
la punta de la dendrita estaban en funcion de la rapidez y los gradiente de temperatura,
concordando bien con la condicién de subenfriamiento minimo de Burder y Huntl?)

(crecimiento dendritico a una rapidez méxima equivalentemente a un subenfriamiento
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minimo AT =[ (GL / DUV)+()¥*- [ mV (1-k) Cp T' | 2/ DV} ). En sus trabajos,
encontraron que los resultados para la aleacidon Al-31.7% en peso Cu mostraban un
compontamiento similar al encontrado por Burden y Huntl2”) en 14 aleacion Al-2 % en
peso Cu. Para un gradiente de temperatura finito, la temperatura de la punta primero se
incrementa cuando decrece con la rapidez y a valores de rapidez suficientemente altos la

temperatura serd independiente del gradiente de temperatura.
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Figura 2.4 Comparacidn entre experimentos y
tearia de subenfriamiento contra composicion para

una rapidez de 0.5 mm/seg y un gradiente de 0.005
K/mm,

{Burden and Hunt, J of Crist. Growth, 22{2),(1974) 109}

Corrigieron la solucion analitica para el caso de dendritas no isotérmicas
reportadas por Burden y Hunt!22l:

AT:GLVD,_ ] mLVR:-k)c, . kR(‘.':,,‘D,, . %1; @10)
L
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Figura 2.5, Gréfica tedrica de AT/V!2ys (V/A)Y?mostrando
la posicién de los puntos experimentales (o) relacionados a
la condicién de minimo enfriamiento (1 ) para aleaciones

-kRG_ + —
R

Al-31.7,32.2, 33 y 34 % en peso Cu,
{Tassa and HuntJ. of Cryst. Growth,34 (1976) 38]

2.11)

Sin embargo, como se asume en la referencia [7), Tassa y Huntl26} despreciaron el tercer

término de la ecuacion corregida (R << 1y k < 1}, finalizando exactamente con la

misma ecuacién reportada en la referencial?}, ver ecuacién (2.9). La figura 2.5 muestra

los resultados obtenidos por Tassa y Hunt para aleaciones Al-31.7,32.2, 33 y 34 % en

peso Cu. Regresando a la ecuacion (2.9), la punta subenfriada, AT, es una funcién de GL

y V, la variable principal expcrimental en un sistema de solidificacion direccional, es cf
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radio desconocido de 1a punta R. Al eliminar el radio R, se asumel??] que el crecimiento
dendritico es un subenfriamiento minimo para valores constantes de GL y V. El radio de

curvatura para el subenfriamiento minimo de la dendrita es dado por:

_ 2TD,
[-m,V(1-k) C,)

)5 (2.12)

Hiller[2®) sefialo que en la ecuacion (2.12) del radio de curvatura de la punta
mostraba que no depende de GL, aunque esta se vuelve infinita a valores bajos de rapidez
de crecimiento. Trivedil® mencioné que durante el crecimiento dendritico forzado, el
efecto del gradiente térmico seria incrementar el radio de curvatura, para incrementar el
drea de superficie disponible a través de la cual el calor y soluto se disipan. Para el radio
de la punta de la dendrita dado en la ecuacién (2.12), el subenfriamiento en la punta de la

dendrita esta dado por:

AT= D—ng-h- +{8mV(-kC,ryp’ (2.13)

Para esta ecuacion, tanto la constante Gy, como la rapidez de crecimiento decrecen,
el segundo término es despreciable y el comportamiento de la dendrita es idéntico al que
es descrito por ¢ modelo de Flemings et al (AT = G, D/ V). Para valores de rapidez de
crecimiento grandes se incrementa la punta a causa del segundo término, predominando
los valores de rapidez de crecimiento grandes. Sin embargo, la punta subenfriada alcanza
un limite finito, ATy (= mLCp (k-1) / k), a valores de rapidez de crecimiento muy

grandes, como es expuesto en la referencial?8l,
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2.2,1 CRITERIO DE ESTABILIDAD,

Usando el criterio de estabilidad, propuesto por Langer y Miiller-Krumbhaar(29],
en lugar del criterio usual de rapidez maxima o subenfriamiento minimo, Kurz y
Fisher(23] realizaron un analisis aproximado del crecimiento dendritico en aleaciones con
un gradiente de temperatura positivo con ¢l propdsito de relacionar el radio de las puntas
de la interfase subenfriada (AT=Tr-Tt) y el espaciamiento primario durante el
crecimiento dendritico de la aleacion. El crecimiento morfologico (pox, célula, dendrita)
desarrollado entre los limites morfologicos a bajos y altos valores de rapidez de
crecimiento son descritos usando un elipsoide de revolucién como forma propuesta de la
dendrita.

Usando el andlisis de estabilidad de Miillins y Sekerkal®), Kurz y Fisher[23]
obtiencn una expresién de la longitud de onda corta (g ) de la perturbacién la cual crece
y conduce a la inestabilidad (el criterio de estabilidad es que el radio de la punta de la
dendrita s igual a Ia longitud de onda de estabilidad en Ia interfase sélido-liquido). La A¢
esta relacionada con el gradiente de concentracion en el liquido en la interfase, y
aplicando el criterio de estabilidad (A = R), obtienen algunas aproximaciones que
proporcionan el radio de la punta de la dendrita, las cuales para valores de rapidez de

crecimiento bajas son:

2D, 2m, C

= o S Le 2.14

R0 "6, @.19)

AT = (T,-T) = m,C, (1- 2.8y @.15)
v L. VATK ™

y para valores de rapidez de crecimiento alta
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R= 21:(;,-‘;&&:) ) 2.16)
AT=(T,-T)=m C,{1 - ! - —) @17
- {(-k) m (V 5 AT, Ky}

La figura 2.6 muestra Ia variacién del radio de la punta como una funcién de fa
rapidez de crecimiento para la aleacién Al2 % en peso Cu en un gradiente de

temperatura de 10 K/mm.

Trivedi!® desarrollo una ecuacién més compleja en la cual considera comrecciones
de capilaridad. El desarrollé un modelo tedrico para predecir las caracteristicas de la
interfase dendritica durante la solidificacion controlada en aleaciones binarias. La
transferencia de calor y transferencia de masa presentes cerca del crecimiento dendritico
se consideraron y se desarrolio un criterio de estabilidad para determinar las dimensiones
de la punta de la dendritica.

La solucién obtenida para el radio de curvatura es:

= 2D O-8) GD |, GeD )t
R=5""% vLATLo[l V ATo (2.18)

De esta manera si k<l en un radio finito de la dendrita es obtenido iinicamente si:
GLDL/VAT, < 1. Ademis una condicion de la interfase plana, RV, es obtenida si
GLDL/VAT -1 donde los efectos del gradiente son despreciables.
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a_ 2yD L 2
. VYR BT (2.19)

donde L es una constante (considerando la region de la punta de la dendrita d;
aproximadamente una particula esférica) la cual adopta un valor para solidos cristalinos
entre 10 y 28. De esta manera, como en el caso de crecimiento libre de una dendrita,
VR? = cte para un sistema que esta bajo condiciones de crecimiento forzado cuando los

efectos del gradiente son despreciables.

La solucién para la temperatura de la punta de la dendrita es:

AT WPk 1 : :
A, Td-o vy L@ 2.20)

R flem) . 2.14
10-%
P
ec. 2.16
10-% ! z
[ s
10-9 I . 3
-5 -3 . -1 1
10 1077, (cmlse“ 10

Figura 2.6 Radio de la punta, R, como una funcién
de la rapidez de crecimiento, V, para Al-2% en

peso Cu a G=10 K/em.
[Trivedi J. of Cryst. Growth,42(1980) 219]
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donde Iv = (P exp(P) E! (P), E!(P) es una integral exponencial 13!, P es el niimero de
Peclet para difusion demasay & =2DLGL/V k ATo.

Cuando el efecto del gradiente es pequefio

AT
AT,

= Ww(P) k [i- (1-k) Iv(P)] @21

y donde el efecto del gradiente se vuelve predominante

AT _ k(6D 4 (2.22)

AT, 1-k ' VKAT,

La solucidn para la composicién de la punta es

G.D,
V k AT,

C=

(2.23)

para valores de rapidez muy grandes, donde los cfectos del gradiente predominan. Para

efectos de gradiente despreciable

c 1
G- f~(-k) )] @19

La figura 2.7 muestra el comportamiento predicho por las teorias de Trivedi Esaka
y Kurzl!l comparando los resultados del modelo simplef3lcon aquellos analisis mas

rigurosost®l;

38



El modelo simple de Kurz y Fisher [23] se expresa de la siguiente manera

(para una punta semiesférica)

4D T x'D, T
V= .
KAToR 225)

(para una punta parabélica)

virat _ v, (1-kC

o T ) I (2.26)

El modelo complejo de Trivedi 18 es:

GfDL -y [y -nepy ,
&t * ZDLATakpf f-il—iﬂv(F)[ (Fep=Psmmm B Mp)] 227

Esaka y Kurz sugirieron la aplicacion de la tercera ecuacién a aleaciones Al-2 %
en peso Cu. La ecuacién (2.25) trabaja bien para condiciones normales de fundicion con
dendritas columnares. Para la rapidez de subenfriamiento relacionada. con la punta, la
tercera ecuacion indica el mismo resultado para la regién de crecimiento celular, Cerca
del subenfriamiento minimo de la punta, la ecuacion (2.27) muestra un valor del 50% mas
que las otras dos ecuaciones, los resultados corresponden mucho mejor a las mediciones
de Burden y Hunt27], A valores de rapidez de crecimiento donde se desarrollen
bien las dendritas, los resultados de la ecuacién (2.26) parecen presentar una buena
tendencia con el comportamiento que muestra el crecimiento dendritico a valores de
rapidez de crecimiento altos, tan altos como para que el criterio de estabilidad marginal
sea aun aplicable y el limite de estabilidad absoluta no halla sido alcanzado, (ver Figura
2.8). Mas tarde se desarrollo una ecuacién que describe el crecimiento en dendritas
libres, las cuales crecen en aleaciones liquidas donde el calor y el soluto son rechazados,

relacionando la difusién de una punta parabolica y el criterio de estabilidad para dar:
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Figura 2.7 Radio de la punta, R, como funcién de V

para diferentes gradientes de temperatura (Al- 2%

en peso Cu).

{Trived 3. of Cryst. Growth, 49 (1980) 219]

- —1l 2
AT c [v(P,)+mLC,|:l TR R] (2.28)

1/2
dondeP:ﬂ, p =12 y R= _—Tr ,ya‘=0.025
t 2¢’ e 2D o' (mLGc-GL)

La relacion (2.28) indica que el radio de la punta de la dendrita pasa a través de un
minimo con incremento de la concentracién del soluto, y a un subenfriamiento dado la

rapidez de crecimiento deberd incrementarse con el aumento de la concentracion de
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soluto y entonces disminuir la concentracion de soluto en la medida que es rechazado.
Laxmanan2l modifica el andlisis de Burden y Huntf"l proponiendo la
transicién de una dendrita a una interfase plana a valores de rapidez de crecimiento muy
bajos 6 muy grandes. Su modelo explica la transicién de una interfase dendritica a una
interfase plana con incremento en valores de GL/V. En particular, el radio de la punta
dendritica muestra ser una funcién de V y GL. A valores de rapidez de crecimiento
constante, el radio de la punta de la dendrita aumenta con el incremento de Gy,
haciéndose infinita cuando GL/V se aproxima a el valor dado por el criterio de
subenfriamiento constitucional. La rapidez de crecimiento critico esta en funcién de GL y
esta intimamente relacionada con la rapidez de crecimiento en la cual la estabilidad
absoluta es predicha por las teorfas de estabilidad morfolégica. El analisis de

subenfriamiento modificado de Burden y Hunt es:

IR, -kR G+ Te 2.29)

D,G
T=—t—lt
A==y poHIR,

(Y, (1-k)C
)

Para determinar el radio de la punta de la dendrita, el asume que las puntas de las

dendritas
crecen con un subenfriamiento minimo, de manera que:
H
- 2rT,
T pH VI (lll-h) Gy @30
s kD, v

La ecuacion 2,30 indica que el radio de 1a punta de curvatura Rt es una funcion de
V y GL. A una rapidez de crecimiento constante, el radio se incrementa con el aumento

de GL. Ademis, el radio se vuelve infinito exactamente al valor Gy V proporcionado
por

41



el criterio de subenfriamiento constitucional. La aplicacién de la aproximacitn de Zener

para solidificacion de la dendrita da:

21D,

1
AR (31)

R=|

T
dond Lo =
¢ <" KASAT, p, HKAT,

y Ve es larapidez a la cual la interfase plana se vuelve estable de acuerdo a el criterio de

subenfriamiento constitucional,

10? fa 1

+
--?»n \
R(cm) F A\ b
il O\ o
10\
arlenfyody
10-2 N J
| m 10-%  10-3 10-7
10k R
-6
10 TN DU DU U T P I
10°6 q07* 1072 g0 10?

¥ (cufseq)

Figura 2.8 Radio de la punta como una funcién de la
rapidez de crecimiento y gradiente de temperatura
para Al-2 % en peso Cu.

[Esaka and Kurz J. of Cryst. Growth, 62 (1984) 326 ]
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Finalmente, Kurz, Giovanola y Trivedi®®] usaron el andlisis establecido por
Mullins y Sekerkal3!], y el criterio de estabilidad marginal{?9! aplicando las soluciones
de Ivantsov de transporte de masa a la punta de Ia dendrita, obteniendo una ecuacién de

la forma:

VIA+VB+C=0 - (2.32)
3
donde A= —;il—ll);,

B MC(-KE L1 2%
1+ % P-1+2%

D{l-(-ky v®}]

y C=GL

la cual describe ‘crecimiento columnar de dendritas hasta la rapidez de crecimiento de
estabilidad absoluta. A valores de rapidez bajos, la ecuacion (2.43) considera los
resultados de Langer y Miiller-Krumbhaar; VR*=, mientras & valores altos, VR? primero
decrece y finalmente tiende a infinito cuando alcanza el limite de estabilidad absoluta,
como son mostrada en la fipura 2.9. Las dendritas son mostradas a una rapidez de
crecimiento méxima en la cual es muy cercano el limite de estabilidad absoluta de

Mutlins y Sekerka.

Los resultados muestran que {a temperatura de la punta depende del coeficiente de
difusién, y que la forma (metaestable) del diagrama de fases tiene que ser tomada en

cuenta,
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Figura 2.9. Radio de la punta, R, como una funcién de la
rapidez de crecimiento, V , el efecto de la temperatura sobre
el coeficiente de difusion D(T) y la dependencia de la rapidez
de crecimiento sobre el coeficiente de particién k(V) en Ia

grifica R-V para una aleacién Al-5%Mn a G=105K/cm.
[Kurz et al; Acta Mctall, 34,No.S (1986) 826]
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2.2.2 ESPACIAMIENTO DENDRITICO PRIMARIO

Otro punto de estudio de gran importancia dentro de las caracteristicas
microestructurales del crecimiento dendritico, es el espaciamiento dendritico. Como
se han llevado acabo mediciones sobre algunos pardmetros parcialmente controlados (i.e.
rapidez de enfriamiento, tiempo de solidificacién ) en fundiciones, como lo es en lingotes
solidificados, se ha obtenido informacion acerca del espacio entre los brazos dendriticos,

lo cual ha contribuido gradualmente al entendimiento de la morfologia de las dendritas.

También se han llevado acabo algunos intentos para controlar mas precisamente la
solidificacion estableciendo condiciones de crecimiento en estado estable con la rapidez
de crecimiento controlada y gradientes de temperatura conocidos. Bell y Winegard y
Kotler et al 134] utilizaron el espacio de dendritas primarias para caracterizar el arreglo de
las dendritas. Las variables experimentales (gradiente de temperatura en el liquido y
rapidez en estado estable) fueron medidas y algunas veces controladas
independientemente, asi Bell y Winegar propusieron una ecuacién para ¢l espacio

dendritico en una aleacion Sn-Pb de la forma:

A=(A-BInG V" (2.33)

donde n < 1 y los valores de A, B y n se encontraron por un analisis de regresién

multinomial no lineal de estos estudios.
Bolling y Fainstein-Pedraza 35describieron el espacio interdendritico para el caso

de crecimiento dendritico en una aleacién liquida sobrecalentada por medio de la

ecuacion:
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A= 234)

donde Vo=V + Ky Gp/AH, V es la rapidez de crecimiento en estado estable, Ky, la
conductividad térmica de el liquido y AH la entalpia de fusion. De igual manera
compararon su ecuacion con los resultados experimentales de Bell y Winegard y Kotler
et al 341 como se muestra en la figura 2.10, obteniendo un buen acercamiento entre Ia

ecuacién 2.34 y los resultados experimentales reportados en las referencias!®4),

Rohatgi y Adams [%] obtuvieron de un andlisis simplificado de la difusién del
soluto alrededor de la dendrita en un arreglo bidimensional del crecimiento de los brazos
dendriticos, que el espacio dendritico era una funcién directamente proporcional a el
inverso de la raiz cuadrada de la rapidez de enfriamiento en las aleaciones Al-Cu hipo ¢

hipereutécticas.

112
2 =|[%] . 235)
Sharp y Hellawell usaron aleaciones Al-Cu, las cuales se enfriaron durante el
crecimiento en estado estable para obtener la morfologfa del crecimiento. Sin embargo, a
causa de los altos gradientes de temperatura que fueron empleados, la mayoria de los
cstudios se encuentran dentro del rango de morfologias celulares o celulares
fragmentadas. Young y Kirweod [37] usaron una aproximacién experiniental similar a la
usada por Sharp y Hellawelll¥] sobre el mismo sistema de aleacion bajo condiciones de
solidificacién a altos valores de rapidez de crecimiento y bajos gradientes de temperatura

para asegurar la formacion dendritica.
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A pesar de la geometria imealista del modelo de Adams y la ausencia de una
justificacion tedrica para una constante de subenfriamiento interdendritico, Young y
Kirwood confirmaron la relacién A2 (GLYV) = cte para la variacion independiente de Gy, y
V. Resultados similares se obtuvieron en aleaciones Su-Pb y aleaciones Pb-Snf3¢]
usando técnicas que permiten ¢l crecimiento en estado estable para controlar G y V.
Otros autores mostraron la relacion equivalente que aplica en aleaciones Al bajo
condiciones en las cuales las variables de solidificacion no fueron controladas ni
constantes. La relacién empirica obtenida entre A y GLV (ecuacién 2.35) implica que
cuando Gp, o V llegan a ser pequeiias, A, aumenta ampliamente. Este razonamiento da
una informacidn errénea, ya que la relacién caeré para pequefios valores de V a medida
que la morfologia de crecimiento cambia de dendritica a celular. Young y Kirwood
observaron que con el incremento en el contenido del soluto, el espacio de los brazos

primarios también se incrementaba como se reporto en la referencia 1341 .

Klaren, Verhoeven y Trivedi [*8] llevaron acabo experimentos en sistemas
solidificados direccionalmente en aleaciones dendriticas de Pb-Sn y Pb-Au como una
funcion del gradiente de temperatura, rapidez de solidificacién y composicién de la
aleaci6n. Basindose en esos experimentos, los espacios dendriticos primarios, A, se
encontraron siguiendo la correlacion mostrada en la ecuacion (2.35) sélo que a valores de
rapidez de crecimiento superiores a 45 pm/s en aleaciones Pb-Sn y superiores a 10 pm/s
en aleaciones Pb-Au. Algunos datosi3940) del espaciamiento dendritico primario
observados en los experimentos de crecimiento en estado estable en Al, Fe y aleaciones

Pb mostraron un comportamiento que sigue una relacién de la forma:

A=kG V* (2.36)

(ver Tabla 2.2.1)
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Figura 2.10. Resultados obtenidos por Bell y
Winegard y Kotler, Casey y Cole graficados por
Bolling y Fainstein-Pedraza de acuerdo a Ia

relacién A =8 Dy, /Vo.

|Bolling and Fainstein-PedrazaActa Mctall, 22 (1974) 1033]
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De la examinacién de esos datos, observamos que la proporcion del exponente, b, es
alrededor de 1/4 para el caso de dendritas de Fe y.1/2 para Pby Al. La pendiente del
exponente, a, toma un valor cercano a 1/3 para dendritas de Pb, pero mas cercano a 1/2

para dendritas de Al y Fe. Ver Figura 2,11 y Tabla 2.2.1

Hunt C1 presento un modelo mas completo ¢l cual predice la relacién del

espaciamiento primario de la forma:

A= 283(kATD, T)"V¥"G™ 237
L

. . YRR s Ty shes
para condiciones donde se excedi6 significativamente la condicion critica para asi poder

romper el frente plano.

Kurz y Fisher relacionaron ¢l radio de la punta de la dendrita, la intercara de
subenfriamiento y el espacio de los brazos primarios en el crecimiento de dendritas
aleadas. Aplicaron el principio de Langer y Muller-Kmumbhaar para aleaciones con
crecimiento dendritico con un gradiente de temperatura positivo (crecimiento columnar)
usando una solucién simplificada con la inestabilidad de la longitud de onda para obtener
asi, una relacion entre las condiciones de crecimiento y el espaciamiento de los brazos

primarios:

= r6 (TL'TZU'(TL'TS)) (DL AT

A G, (1K) v 'G,

i (2.38)
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para bajos valores de rapidez de crecimiento, y:

1000
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|
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Suzukl (Fe)}
Alberny (Fe)
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Figura 2.11 Datos del espaciamiento dendritico
primario contra el gradiente de temperatura, a

rapidez de crecimiento igual a 33 m/seg.
{Klaren, Verhocven and Trivedi,Mct.Trans.A,11A (1980) 1853]

b= aaAIDT

)IM v.m G-ill (2.39)

para altos valores de rapidez de crecimiento y AT"= ATy

La figura 2.12 muestra la variacién en el espaciamiento dendritico primario como una
funcién de los valores de rapidez de crecimiento, la cual compara los resultados tedricos
y experimentales de acuerdo a Kurtz y Fisher. El primer tratamiento significativo del

espaciamiento dendritico fue presentado por Hunt, su modelo se baso en dos suposiciones
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importantes: (1) una intercara dendritica con brazos laterales se aproxima a una intercara
en estado estable, y (2) condiciones de¢ temperatura constante y composicién liquida
constante en la direccién del crecimiento dendritico primario. Hunt derivo la forma de

las celdas siguiendo el procedimiento desarrollado previamente 1], Kurtz y Fisher

A1
{cm)

10

10 10°
V (cm/seg’)

Figura 2.12. Espaciamicnto ceclular como una
funcion de la rapidez de crecimiento sobre
aleaciones Al-Cu, Linea llena, linea rayada, linea
rayada-punteada; para Al-2.4 (G=27), Al-44
(G=26) y Al-10.1 % en peso Cu (G=53 Kfem),
respectivamente.

[Kurz and Fisher, Acta Mctall,,29 (1981) 11]

asumieron que la forma de la dendrita podia ser aproximada a un elipsoide, de manera

que:

- NG,
3 AT

R (2.40)
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Asi, en el régimen de alta rapidez, los resultados predichos por las dos teorias

difieren solo por una constante. Sin embargo, en el régimen de baja rapidez, estas dos

teorfas dan resultados diferentes significativamente. El modelo de Kurtz y Fisher predice

un incremento en el espacio dendritico primario con decremento en la rapidez a V = V¢g

/ k donde Ccs = GLDL / ATo.

Tabla 2.2.1 Pardmetros del espaciamiento dendritico primario

Matriz Soluto Valor del Valor del Ref.
dendritica (% peso) exp te"a” exp te "h"

Pb Sn 10-15 045 0.33 51

N Au 8 0.44 —oae 51

" Sb 5-10 ——m 0.35 34

" Sb 2.7 0.42 - 34

Al Cu 2.2-10 043 0.44 37

Fe 0.4C,1Cr,0.2 02 - 04 52
Mo

" 8 Ni 0.19 P 53

" 0.6-1.5C, 1.1- 0.25 0.56 40

1.4 Mn

" 0.035C, 0.3 0.26 ———- 54

Si

De la misma manera se llevaron acabo estudios de la morfologia en dendritas de

varias aleaciones base Fe solidificadas unidireccionalmente en estado estable, los

resultados para el espacio de los brazos dendriticos se relacionaron con la ecuacion :

A=K VP Go,

Los exponentes m y n para los brazos primarios se acercaron ligeramente a los

valores tedricos (m = 0,25, n = 0.5). Como se muestra en la figura 2.13, sus resultados se

sitian entre las predicciones de los dos modelos (Hunt y Kurtz y Fisher).
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2.2.3 CRECIMIENTO EUTECTICO Y FORMACION DE LA ZONA
ACOPLADA

"El sélido que se forma durante la solidificacién puede adoptar varias formas
morfolégicas, y estas pueden ser presentadas en un amplio rango de tamafios. Las
dendritas constituyen las mayoria de la microestructuras en muchas aleaciones, pero un
nimero importante de aleaciones eutécticas importantes también se usan en la practica.
Las morfologias eutécticas se caracterizan por el crecimiento simultaneo de dos (o mas)
fases en el liquido. Se han llevado acabo estudios teéricos y experimentales extensivos
sobre el crecimiento dc eutécticos laminares, pero no ha sido posible llevar acabo
detalladas comparaciones entre la teoria y la experimentacién por que ciertas constantes
fisicas (i.c. energia superficial y coeficientes de difusion) no son conocidas con un alte

grado de certeza.

Los primeros trabajos tedricos fueron enfocados a los estudios de los crecimientos
de perlita. Tiller [43] extendi6 su trabajo a otros eutécticos, pero en todos esos estudios se
supuso arbitrariamente que las estructuras laminares crecian con el mayor espaciamiento
(i.e. el espacio el cual da el crecimiento maximo o ¢l subenfriamiento minimo). Tiller {43
predijo que el subenfriamiento (AT), bajo la temperatura de enfriamiento eutéctica de

equilibrio y 1a rapidez de solidificacion (V) deberian ser dadas por la relacion;

AT}=BYV (2.41)

donde B es una constante.
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Tabla 2.2.2 Resultados de subenfriamientos para eutécticos

Eutéctico Referencia
% -2(K, K,

Ag-Pb 4.4 54
Ag3Sn-Sn 42 54
Al-Al5Cu 0.73 54
AFAls.Mn 31.60 55

AL-Si 25-63 56

Al-Zn 1.5 54

Bi-Zn 1.3 54

Cd-Pb 2.6 54

Cd-Sn 1.5 54

>18.0 57

Fe-C >100.0 58

Pb-Sn 12 . 59

4.1 60
Sn-Zn 8,2 54

Mas tarde se mostrd bajo condiciones de estado estable que el espacio interlaminar
de la aleacién eutéctica CuAlz-Al era una funcién de ia rapidez de crecimiento, V, de

acuerdo a la relacion;
A=AVH (2.42)

donde A es una constante. Cuando Hunt y Chilton 3% llevaron acabo mediciones del
espacio y subenfriamiento en el eutéctico ¢n aleaciones Pb-Sn, reportaron ecuaciones
similares para el subenfriamiento (AT? = 4 (g4e2) V; donde €; y €2 son constantes) y

espacios interlaminares (A2 =3 /€y R).

Algunos tratamientos teéricos (43} especialmente los de Jackson y Hunt , del

54



crecimiento eutéctoide o eutéctico laminar o fibroso mostraron cierta relacion entre ¢l

espaciamiento de la interfase, A, subenfriamiento, AT, para la rapidez de crecimiento, V,

de Ia forma general:
AT =K,AV +5kt (2.43)
- xS
Y K= —(ﬁ [m, I, sen@, + E“—["GL"@';]

my, y mp son las pendientes de liquidus de las fase a y B, respectivamente,Co = Co™+ Co
Bdonde Co*, CoP son la diferencia de composiciones entre el eutéetico y la solubilidad
méxima de a o B, P=2Ep%=1 sen (nnll+G)In3, la relacién G = S« / Sp de el ancho de
las fases, Sa, Sp son la mitad del ancho de la fase a, B y © es el 4ngulo en fa conjuncion

de las tres fases, ver figura 2,13,
La ecuacidn 2.43 describe la curva en la figura 2.14. Si se supone que el eutéctico

cambia el valor de A & un valor de subenfriamiento minimo, Ia diferencia de la ecuacién

2.43 con respecto a A ¢ igualando a cero da las relaciones:
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Y]

Figura 2.13. Geometria de Ia interfase cutéctica

supuesta por Jackson y Hunt.
[Jackson and Hunt, Trans of Mectall. Soc. of AIME, 236 (1966) 1129]

3 H&
NV==

AT
v o2 (K,K,)"

y AT = 2K,

(2.44)

(2.45)

Como se reporto en Ia referencia [44), las constantes de la aleacién By = Kz / K;,
Bio =2 (K; K2) V2 y By; =2 K; tienen magnitudes tipicas de 10 um 32 512, 0,1 K2/
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m!? y 1 ;1 mK, respectivamente (ver tabla 2.2.3). Tales cinéticas de crecimiento
eutéctico son importantes en la rapidez de solidificacién tanto como un indicador de la
rapidez en el frente V como en el crecimiento eutéctico ya que es un proceso competitivo
para la formacién de vidrios metalicos, fases intermedias cristalinas fuera del equilibrio y
soluciones sélidas extendidas, especialmente cerca de 1a composicion eutéctica.  Los

experimentos de crecimiento unidireccional en estado estable para un nimero regular de
eutécticos muestra la evidencia de que las relaciones parfmetricas empleadas por las
ecuaciones 2.44 y 245 se cumplen cercanamente y las magnitudes de las medidas Ay

AT indica que ¢l crecimiento ocurre cerca de una condicion limite.

Los resultados correspondientes para los eutécticos irregulares tales como Al-Si y
Fe-C indican que el espaciamiento promedio (A) es usualmente muy grande siendo més
grande que la de 1a mayoria de los eutécticos, los cuales se forman a la misma rapidez de
crecimiento y més grande que la que predice 1a ecuacién de Jackson y Hunt. En la figura
2.15, se muestra una grafica de A*V (una constante para un eutéctico dado) contra la
fraccién voluminica de la fase facetada. Las ecuaciones de Jackson y Hunt predicen
valores grandes de A? aiin para eutécticos regulares cuando la fraccién d'e volumen es més
pequefia que 5%. Se ve claramente de la figura 2,14 que los eutécticos facetados-
nofacetados tipicos tienen espacios grandes cuando se comparan con los eutécticos
nofacetados-nofacetados y las predicciones tedricas, se observa el mismo
comportamiento para el subenfriamiento de eutécticos cuando se comparan con el
subenfriamiento de eutécticos regulares y las predicciones de las ecuaciones de Jackson y

Hunt (ver tabla 2.2.2).

La habilidad para mantener completamente el crecimiento eutéctico a altos valores
de rapidez de crecimiento, V, y subenfriamiento < AT, depende de la forma y relacién

que gobiema la zona acoplada El rango de composicién y las condiciones de
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solidificacidn las cuales dan una microestructura eutéctica completa ,son afiadidas a la
zona acoplada. Dos tipos de zonas acopladas se observan en aleaciones metalicas (ver
tabla 2.2.4)

La zona B de Kofler el cual siempre incluye la composicién eutéctica, es tipica de
los eutécticos nofacetados-nofacetados (donde ambas fase tienen una baja entropia de
fusién y Ia zona-A, la cudl es distorsionada hacia el componente facetado, no siempre
incluye la composicidn eutéctica y conduce a microestructuras inesperadas (i.e. dendritas
de Al cn una aleacién hiper-cutéctica), Las zonas acopladas descritas por Kofier fueron
observadas bajo condiciones de alto subenfriamiento (alta rapidez de crecimiento).
Moilar y Flemings mostraron que la zona también ensancho bajo condiciones de alto

gradiente de temperatura y bajo rapidez de crecimiento.

AT

v

Fipura 2.14. Esquema del subenfriamiento en la interfase
cutéctica de la relacion (AT) / el espaciamiento interfacial (A)

para una rapidez de crecimicnto dada.
[Fisher and Kurz, Acta Metall,,28(1980) 777)

58



Tabla 2.2.3 Dependencia del espaciamiento eutéctico, A, sobre la rapidez
frontal, V, y subenfriamiento, AT. [W.Kurz and D.J.Fisher,Int.Mct.Rev.,516 (1979) 177]

Sistema By=AV!2 Bg=AT/V!2 By;=AAT
Al-AlCu 10.5a11.8 0.23 a0.107 0.24a1.26
Al-Zn 8.0 0.048 0.38
Bi-Zn 33 0.042 0.38
Cd-Zn 5.3 0.048 0.25
Pb-Ag 11.0 0.14 1.54
Pb-Cd 4.5 0.082 0.37
Sn-Ag 167 0.134 2.24
Sn-Cd 8.5 0.048 041
Sn-Pb 5.5 0.129 0.71
Sn-Zn 8.3 0.26 . 2,16
x10*
at
~Fibras
2 o FelC 0 Camph
Y amphor / Napht
3 o Succln/Born
{mm?*/seqg) o Al-SI
1f o Succin/Neop
L] |‘
AY -
A . La-minas
0 . .:'-__-1.___‘_;-.._...._.7......
0 0.1 0.2 03 0.4

Al

Figura 2,15, Espacio interfacial, expresado como AV, dado
como una funcién de la fraccién voluminica para varios
cutéeticos. Los cuadros llenos son los cutécticos que siguen las
predicciones (linea punteada), Los cuadros vacios los que

estan fuera de las predicciones.
[Fisher and Kurz, Acta Mctall,,28(1980) 777)
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La figura 2,16 ilustra el origen de la zona acoplada distorsionada bajo condiciones
de estado estable. Cada morfologia de crecimiento, eutéctica o dendritas primarias (o
ambas fases), tiene su propia relacién rapidez/temperatura de interfase. Para derivar la
zona acoplada de estas curvas es necesario aplicar un criterio de crecimiento competitivo,
i.e. que la morfologia tenga la temperatura de interfase mds alta para una rapidez de
crecimiento, o la rapidez de crecimiento mas alta para un subenfriamiento. El rango de
temperatura de temperatura, como una funcién de la composicién dentro de la cual el
eutéctico cumple esta condicin, i.e. la zona acoplada, se grafica usualmente en el mismo
diagrama. De las consideraciones de el diagrama de equilibrio hipoeutéctico aislado, se
puede pensar que las microestructuras consisten finicamente del eutéctico que se pueden

obtener {inicamente a la composicion eutéctica exacta.

De hecho, debido a las caracteristicas de crecimiento de las dendritas y los
eutécticos, estos dltimos pueden normalmente crecer mds rapidamente que las dendritas
y por consiguiente independientemente del crecimiento de ellos en intervalo de
condiciones de crecimiento. Esto ocurre durante el crecimiento direccional, cuando la
temperatura en la punta de las dendritas es baja, Esto puede pasar a bajas y altas valores
de rapidez de crecimiento, la zona acoplada representa la regién temperatura/composicién
de crecimiento donde los eutécticos crecen mas ripidamente ( o a mdas bajo
subenfriamiento) que las dendritas de las fases o o B (Figura 2.16). Esta zona
corresponde a una microestructura eutéctica Unicamente, puede tomar la forma
microestructural de un yunque (forma de A), donde el ensanchamiento mds grande se
detecto en experimentos llevados acabo a bajos valores de rapidez de crecimiento y altos
gradientes de temperatura, y los ensanchamientos mas bajos st encuentran a altos valores
de rapidez de crecimiento, comrespondientes a altos subenfriamientos. Dentro de la zona
acoplada, un incremento en la rapidez de crecimiento desestabilizara la interfase sélido-

liquido debido a la presencia de impurezas. Esto lleva primeramente a la formacion de
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dos fases celulares y mds tarde a la formacion de dos fases dendriticas, Fuera de la zona
acoplada, las dendritas primarias y eutécticos interdendriticos creceran simultdneamente.
Las zonas acopladas simétricas se asocian con los eutécticos regulares y reflejan
un subenfriamiento similar de los dos tipos de dendritas primarias. Cuando el eutéctico es
irregular, se le asocian los subenfriamientos altos a altos valores de rapidez de
crecimiento del eutéctico y la fase primaria facetada; comparada con la de la fase no
facetada que permite establecer la zona distorsionada (Figura 2.16). El efecto préctico
mas importante de esto es que una microestructura completamente eutéctica se obtiene
cuando una aleacién de composicion cutéctica solidifica lo suficientemente répido. Como
la zona se distorsiona en la fase se crean algunos tales como Si en el sistema Al-Si, por lo
que es necesario usar una composicion inicial la cual sea méas ri::a que el Cru en el

elemento facetado para obtener microestructuras eutécticas libres de dendritas.

Co,G O .
p-dendritas(l)

A
|/

~
-
~

- ~
g 4 ~
[ /
1 /7 - _ . \
' f/ dendritas \
H L \
A e @ log ¥ ————p

Figura 2.18. Origen de las zonas acopladas

distorsionadas.
[Kurz and Fisher "Fundamentals of solidification”(1984)110]
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Tabla 2.2.3 Zonas acopladas en aleaciones metdlicas

Eutéctico Microestructura Fase facetada Fase facetada
(estructura)
Al-Aly Cop R Al Cop Monoclinico
Al-Aly Cu R Al Cu Tetragonal
Al-Al; Fe 1 Aly Fe Monoclinico
Al-Alg Fe R Alg Fe Qrtorrombico
Al-Alg Mn I Als Mn Ortorrombico
Al-Aly Ni R Al3 Ni Ortorrombico
Al-Si 1 Si Cubico
Ni-Niz Nb R Niz Nb Ortorrombico
Sn-Bi 1 Bi Rombohedral
Zn-ZnysTi R —-en Compleja
Ag-Cu R m—am aaam
Cd-Zn R e -nn
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CAPITULO II

MODELO PROPUESTO

En este capitulo se presenta a el modelo que constituye el punto de partida de
nuestro modelo simplificado y se especifican las simplificaciones y consideraciones . En
el ANEXO II se presenta el algoritmo y el programa que permite el calculo del modelo
de Kurtz y asi poderle dar solucién. Una vez resuelto se procede a calcular algunas de las
caracteristicas microestructurales del crecimiento dendritico en una aleacién Al-Mn
solidificada répidamente a valores de rapidez de crecimiento cercanos e inferiores al
limite de estabilidad absoluta. Finalmente se presentan €l modelo para predecir la la zona
de crecimiento eutéctico y las consideraciones que se tomaron para poder predecir dicha

zona,
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marginal y aplicando las soluciones de Ivantsov de transportel46) a partir de la ecuacién:
V2A+VB+C=0

esta ecuacién es 1a 2.32 mencionada anteriormente y sc puede simplificar, si tomamos en

cuanta a altos valores de rapidez de solidificacidn se considera que C = GL= 0 se tiene:

VA+B=0 (3.0)
donde A= 1512
P‘D
m, C, (1-k) & 2k
B= —L-el woC =1 ——
D[1-(1-k) Iv(P} ] & +@Z -1+ 2
‘ P

donde A y B se toman los valores de la ecuacién 2.32(23],

La solucién de la ecuacién 3.0 requiere del conocimiento de la funcidn de Tv(P), la cual
es una funcién continua que depende del nimero de Peclet, en la literatura [3.30] se
proponen seluciones a la ecuacion de Ivantsov asumiendo que esta puede ser representada
como una funcién discontinua que consiste de dos expresiones para nuestro caso, las
cuales representan la dependencia del Ivantsov en funcién del nimero de Peclet, una de
ellas aplicable para el caso P<l y otra aplicable para el caso P>1. El nimero de Ivantsov
fue la solucion matematica de Ivantsov para la forma del paraboloide de revolucién
propuesta por Papapetrou, dando asi:
Iv= Pexp (P) E1(P)

donde, E1 es una funcién integral exponencial, definida por;
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Tv= Pexp (P) E1 (P)

donde, E1es una funcién integral exponencial, definida por:
o«
E;(P)= [ 2C%47 = ~Ei(-P)
P
Su valor (figura 3.0) puede determinarse por medio de series301;

(-H"p"
n*n!

EI(P)=—0.5772157—ln(P)—i

n=l

4P
=-0.577 ~-In({P
n )+P+4

para valores intermedios de P. Para propositos de calculo, una buena aproximacién de

Ei(P) esP%; para 0<P < 1;

E1(P) = ag + ;P + 8,02 + 23P3 + a P4 + asPS - In(P) 3.1a)

donde
ag=-0.57721566 ay = 0.99999193
ay =-0,24991055 a3=0.05519968
a4=-0.00976004 ag= 0.00107857

y,paral <P <

4 3 2
T
donde
ay = 8.573328740 by = 9.5733223454
a3 = 18.0590169730 by = 25.6329561486
a3= 8.6347608925 b3 = 21.0996530827 ’
24=0,2677737343 by = 3.9584969228
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La solucién de la funcidn de Ivantsov I(P), puede ser escrita de manera fraccional

. IP)= P

P+

Truncando esta aproximacién a la ceroesima, primera, y a términos mis grandes, nos

permite varias aproximaciones:

Ip=!
1=t
P+1
_ 2P
TP+l

I, = I(P)=P exp(P) E,(P)

Estas aproximaciones se muestran graficamente en la figura 3.0

La figura 3.1 muestra una grafica de el nimero de Iv(P} vs niimero de P para la
solucién propuesta de las series (ecuaciones 3.1 a y b) en la cudl observamos que para
este caso dicha solucién condicional puede ser omitida para nuestro caso, dado que la
grifica de v para P < 1 se aleja muy poco de la segunda ecuacién, dando una pequeiia
diferencia que al aplicarlas al modelo se obtienen resultados con una diferencia muy
pequeiia, la cual no tiene efecto significativo sobre el resto de las variables, por lo que se

puede simplificar este modelo utilizando solo una solucion (ec. 3.1b).
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Figura 3.0. Grifica de la funcién Iv(P) vs P. Para la
solucion de Jas fracciomes comparada con Ia solucién
de 1.

{ W. Kurz and D.J, Fisher "Fundamcentals of Solidification, 1984]

Asi modelo inicial se puede simplificar un poco mds utilizando sélo una solucién
del nimero de Ivantsov. Por otra parte cabe sciialar que en esta solucién, aunque el
ags * . . . .
parametro de estabilidad o depende de la anisotropia de energia superficial, los
. * . .
resultados experimentales ¢ no parecen mostrar dicha dependencia. Por lo que en

nuestro caso toma un valor de 6= 0,025 = 1/(2"1[2) de acuerdo a [33]f45).
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Iv(P)

Iv(P}l)

Iv(P)

54
10 r "
it 5% 162 161 1 10!

Figura 3.1. Gréfica de la funcién discontinua de Iv(P) vs
P. Donde observamos que para pequeiios valores de! No,
de P ambas gréficas se comportan de la misma manera,
pero a valores mayores (P>1) la primera funcién tiende
hacia c lo cual se explica debido a el termino
exponencial que tiene dicha ecuacién. Pero la segunda
funcién tiende a el valor de 1.

Para conocer los valores de las constantes A y B es necesario conocer las propiedades
termofisicas del sistema Al-Mn por lo que estos datos son obtenidos de otras referencias.
I'=1.08 x 10 ™ K-mm [o del64l y ASf del65})

G =10 K/ mm para los experimentos por la técnica de UDS (63

D = 0.0024 mm?s) del62!

k =0.7 del6!l

m=0.75 K /% en peso del6!l
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Para resolver ecuacién 3.0 es necesario aplicar un método iterativo. El algoritmo
propuesto se resume en el diagrama de flujo del anexo 11 en donde se incluye un listado
del programa que permite alcanzar los objetivos inicialmente trazados. Una vez fijadas las
propiedades termofisicas del sistema, el programa inicia pidiendo los valores de:

-La concentracion del sistema "Co" (% en peso e Mn)

-Rapidez de crecimiento”Vs" ( en mm/seg)

La concentracion es una variable para nuestro caso., por lo que se trabajan con las
siguientes concentraciones 1.3, 2.11, 2.68, 3.18, y 4.84 % en peso de Mn, que fueron las
de los datos obtenidos experimentalmente; de la misma manera los valores de rapidez de

crecimiento van de 0.1 a 24 mm/seg.

Para iniciar los calculos, es necesario suponer un valor de radié dendritico, ¢l cual
impone un valor de P y permite resolver la ecuacion 3.0. Con el valor de P se

resuclve el Iv(P) para asi resolver ilerativamente la ecuacién 3.0

Una vez resuelta la ecuacion obtenemos el valor de R, P y Iv(P) para asi calcular
los valores de CL 1331, AT[331, Cs*, LK_FI23], L-HI®, a partir de las ecuaciones 2.24, 3.2,
2.37 y 2.38 respectivamente. Para validar el modelo se comparan los resultados teéricos

con resultados experimentales reportados en la literatura 2]y se discuten.
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Prediccién de la zona de crecimiento eutéctico

La zona de crecimiento eutéctico puede ser predicha partiendo del modelo
propuesto por Jackson y Hunt[48], en el cual se puede conocer el valor de temperatura de

crecimiento Tg; para el caso del crecimiento eutéctico a partir de :
TosTe=AVs" G.1.1)

donde TE, es Ia temperatura de equilibrio eutéctica, Vg la velocidad de crecimiento y A
€5 una constante para un sistema dado.
De la misma manera Kurtz desarrollo un modelo méas complejo para describir el

crecimiento dendritico, representado por:
T,-T, = — + BV (3.1.2)

donde Ty, es la temperatura de equilibrio liquidus de la fase « o B, B es una constante
que depende de la composicion del sistema n depende de la morfologia de crecimiento,

pero normalmente toma un valor cercano a 0.5.

Partiendo de estos estudios podemos predecir la condicién limite, en la cual una
fase simple (i.e. la solucion solida a-Al ) pucde crecer a la misma temperatura que la fase
entéctica, esto se logra resolviendo las ecuaciones 3.1.1 y 3.1.2 simultaneamente, cuya

solucién es una uncion de la velocidad de crecimiento

T,-T, = %’- + BV - AV L (313)
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La constante A para el crecimiento eutéctico toma un valor igual a K(ab)l/2,
donde a y b son constantes de los materiales que se pueden predecir tedricamente (ver
ANEXO IIl) y K es tedricamente igual a 2, pero se puede conocer el valor experimental a
través de la grafica de Tg vs Vg2 de la ecuacién 3.1.1 donde 1a pendiente de la grafica
es A, Conocidos los valores de tedricos ay b podemos despejar el valor de K y conocer

su valor experimental.

El valor de B se calcula apartir de la ecuacién 3.1.3 por substitucién de los valores
de Tgy . Gy D, los cuales son valores conocidos y constantes, Vg que es una de las
variables experimentales a controlar por lo que tiene un valor conocido y se puede
determinar a partir de estudios previos reportados en la literatura[2) (ver figura 3.11)
donde se presenta la relacién que guarda Vg con respecto a Co , el valor de A es
determinado previamente. Finalmente se substituye Ty, para las fases’e o B segin sea el

caso, utilizando expresiories del tipo:
Ta(®C) = 660 - 0.75 Co (% peso) y
TB(®C) = 658.5 + 28,87(Co-2)0:18 {% peso)

estas son expresiones termodinamica que describen a el diagrama de fases del sistema Al-
Mn en estado estable. Conocidos los valores anteriores podemos despejar el valor de Ba

o Bp segiin sea el caso.

De csta manera podemos predecir la zona de crecimiento acoplado a partir de estos
modelos, donde algunas de constantes tienen que ser evaluadas de manera experimental
para un sistema dado. Finalmente comparamos dichas predicciones con los datos

experimentales reportados anteriormente en la literatural 0],
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CAPITULO IIT

RESULTADOS Y DISCUSION

Partiendo del modelo propuesto se elaboro un programa que permite obtener para
valores especificos de Vs y Co los valores del radio dendritico, el niimero de Peclet P y con
este el nimero de Ivantsov Iv. Conocidos estos valores se calculan las variables
microestructurales del crecimiento dendritico y se analizan los efectos que tienen la
concentracién y la rapidez sobre estas. Se presenta un modelo para predecir la zona de
crecimiento eutéctico acoplado. Las predicciones de ambos modelos se comparan con las
mediciones experimentales reportadas en Ia literatura [2). El ANEXO [ se presenta una breve

descripcion del procedimiento experimental, el cual esta fuera del alcance de este trabajo.
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3.1 Resultados de los nimeros adimensionales Ivy P

Los primeros resultados que se obtienen del modelo, son los que da solucién al
modelo de Kurzl33] obteniendo primeramente las gréficas del radio dendritico como una
funcion de la rapidez de solidificacion, observando como se tiene una disminucién en el
valor del radio con el incremento de la rapidez hasta llegar a un punto en el cual el radio
empieza a incrementarse rapidamente, este punto es conocido como el limite de
estabilidad absoluta (Figura 3.2). Ademds observamos que al incrementarse Ia

concentracion el limite de estabilidad tiende a incrementarse de una manera proporcional.
I

.14

0.0014

0.0001 } :
01 1 0 100

Vimmis]

Figura 3.2 Resultados del radio dendritico
R (mm), como una funcién de [a rapidez de
crecimiento Vs(mm/seg).
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El siguiente valor obtenido es el numero de Peclet vs V5. La figura 3.3 muestra
dicha grafica en la cual podemos observar como P tiene una cierta tendencia a avmentar a
medida que se incrementa la rapidez hasta llegar a un punto en el cual tiende a infinito,
en dicho punto se ha llegado al limite de estabilidad absoluta, Otra observacién que se
tiene es que a medida que aumenta la concentracion, el valor de la rapidez limite también

aumenta, esto es claro ya que el P es una funcién lineal de R.

1008
10% -
-
-
T 184
°
[
1+
[ ﬁ' T
0.1 b 10 100

Figura 3.3 Resultados del nfiimero de Peclet
vs Vs para diferentes valores de Co.
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La siguiente grifica presentada es la de Iv(P) (figura 3.4) vs Vs. Aqui el
comportamiento de la grafica va directamente relacionado con ¢l mimero de Peclet, ya
que observamos en esta grafica, que 2 medida que aumenta ta rapidez Iv(P) tiende a
incrementarse, pero lega a un valor de rapidez, en el cual tiende a uno esto
mateméticamente indica que P ha aumentado de tal manera que el cociente en la funcién
Iv(P) es uno, lo cual es otra manera de observar también que se ha alcanzado ¢l limite de
estabilidad absoluta; esto seria cuando P tiende a infinito. De igual manera que en el caso
anterior aqui observamos que a medida que aumenta la concentracién los valores de

rapidez mixima también tienden a aumentar.

12

¢ S5 10 15 2 35 30 35 40 45 5
Viwwk]

Figura 3.4 Resultados del nimero de 1v(P)
vs Vs para diferentes valores de Co,
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3.2 Formacion de la sélucién sélida a-Al
Las predicciones para el modelo de Kutz et al (Blpara caso la concentracién de la

punta cs' (=k Cl‘) en el metal y la temperatura de la punta, T*, esta dada por:

C

C = opLen ¢.2)

T=T, +mC - % 3.3)

v

La figura 3.5 muestra zonas de crecimiento estructural dominante como una
funcién de la rapidez de crecimiento del frente de solidificacion, Vs, y concentracién de
la aleacién, Co, para aleaciones Al-Mn ricas en aluminio. Los valores de la rapidez de
crecimiento en los rangos de 0.1-2 mm/s se llevaron acabo por la técnica de solidificacion
unidireccional de Bridgman (UDS). Los resultados para 2.5-24 mm/s son por la técnica
de soldadura con gas inerte de tungsteno (TIG) mientras que aquellos para 21-290 mm/s
fueron por la técnica de rayo laser (LSM) 7] La figura 3.6 a-e muestra microestructuras

de solidificacin representativas para las aleaciones y condiciones estudiadas.

Con los modelos anteriores propuestos por Kurtz se permitié la prediccion de los
valores Cs* y AT comparandolos con los valores experimentales. La figura 3.7 muestra la
punta de la dendrita subenfriada de a-Al, AT, como una funcién de Vs para aleaciones de
Al-1.3 y 2,11% en peso de Mn por la técnica de UDS. Las predicciones muestran una
buena concordancia con las mediciones como las correspondientes a la concentracién de
la punta Cs* (por los resuitados de UDS y TIG) . La tabla 3.1 muestra un resumen
de las medidas (2! y predicciones para el crecimiento de soluciones solidas de a-Al

extendidas y desextendidas (1.3% peso Mn) por los experimentos por UDS y TIG.
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_de una

 cormponcion de
fa ateation

= pesal

TABLA 3.1 Resumen de las mediciones experimentales y predicciones para el crecimiento

solupion solida a-Al extendida y desextendida (1.3% peso Mn) por los experimenlos de USD y TIG

Vejocidad de
crecamienlo
¥e {84 )

Mediciones experimentales

Prediceiones

Temperatura de Aumenta del Concentracion en  Espacio de Aumente def Ceoncentracion en  Eapacio de Espacio ¢e
- Ia punls ¢c b celds  Te celda subenfrlamiente 1o pusla 0t la celta  la celda K-F  le celda B
16 °6) AT("X} Cs (% peso Nn)  Atgm) AT°K) Ce (% pere MR} Afum) i)
1.30 UDS o102 £36.98 20.01 0.2 122 1002 B 19 018 1.0¢ o7 203
0514 632,62 2012 0.0 1,24 0,02 10.0 070 021 110 .8 175
0.5 858.95 1015 027 524 :0.03 380 020 0.28 1.41 203 18,4
1010 B53.72 1012 2.90 125 10,03 12.6 050 0.2 143 5.9 143
2.000 - had 120 *0.03 .t a0 —_ 18 2 123
TIG 4400 - 1.25 10.03 eq 020 -— 1.20 100 10
4300 - 1.26 10.03 35 0,15 o 1.20 re. 100
2500 — 1.285:0.02 47 1028 — .23 3.4 89
11.800 hnel 127 0,02 4.2 1015 b 120 1y 8.4
2,000 —_ vz72:0.04 4K 003 — 127 18 7.9
13200 - t.2a 10,03 3.8 1044 — 120 133 74
19.000 — 12081003 3.2 1018 — 120 128 5
25.500 - 129 1001 2.9 10.11 - 1.30 12.0 a8
27.700 — 1294:0.03 2.8 1041 — 130 1.7 63
2.11 UDS  oup2 o.20 2.01 10.08 1.2 1003 ox7 108 3.9 20.8
ost4 aa 2.03 0,03 4 10.04 a9 135 as.e 108
TS 8 50 042 2.09 1003 122 W04 0.42 177 n 182
Lose 637.97 20.13 a.52 207 :0.09 0.9 02 068 1.79 0.4 107
2000 — — 2.10 10.01 0.4 10.1 - 184 258 16t
TIG 4.900 - — 2.030:D.02¢ 3.0 102 —_— 150 2L 108
9.000 - — 2.060:0.030 o8 07 _— .08 127 0
9.500 — — 2.067:0,026 <4 103 —_ 197 17.8 93
13,800 -— —_— 2.075:0.026 38 ‘040 — 2.00 164 2.0
16.100 - - 2.083:0.038 27 .01 — 203 182 o4
22,000 — - 2.092:0.0t5 25 0t — 210 141 7
24.000 —_ — 2.104:0,005 223 1020 - E3 123 18
2,68 UDS  ows — 248 0350 1.4 raze — X 1.1 194
10810 —-— L2 :008 8.7 0.y - 224 22 377
2,000 266 +0.09 5.8 02 232 22 150
3.18 UDS 1.720 -— " 2.08 10.03 8.7 101 - 272 20.5 102
. 2.000 — 210 20.02 4.9 103 — 2% 2.4 15.0
TIC e300 — — . 3.083:0,021 4.8 0.1e — 242 234 129
2,000 — —_ 3.090:0,021 4.2 1020 — 201 0.5 10.7
7500 —_ —_ 200610017 4 10,35 - 290 192 108
1).200 — — 3.10520,020 2.2 030 — 294 2 100
18.100 - - 2.123:0.021 25 1W0.10 — 29 1.8 23
22.000 — - 3.151:0.088 24 a2 - 101 1848 se
24000 - — 2.457:0.038 2252001 — 306 182 8¢
1.84 TIG 9.500 — - 4.785:0.010 24 00 - 428 213 117
tr.a08 - - 4.790:0.010 19 .18 — 44a 208 1
18,100 — —_— €.797:0,023 L7 018 - 448 17 109
500 -— - 481310030 A719.20 - 4350 n3 - [
24000 —_ — +.825:0.082 1.30:0.03 - e 169 03
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Figura 3.5 Microestructura de solidificacién come una funcién de
la rapidez frontal de solidificacién, Vs, y concentracién de la
aleacién, Co, para aleaciones Al-Mn ricas en aluminio, por las
técnicas de Bridgman UDS, TIG y LSM. &) Presencia de particulas
AlgMn, (a) microestructura completamente eutéctica , (o) solucién
solida a-Al celular dendritica primaria, (gjsolucién sélida u-Al de
microsegregacion libre.

{J.A. Judrez . § of Met.Science 26 (1991)5005)

Algunos de las mediciones mas altas de la concentracion de la punta por los
experimentos con UDS podrian reflejar una contribucion de la difusién inversa del soluto
cn el sélido solidificado el cual no es tomado en cuenta por el modelo. El contenide de
Mn, Cs*, es una funcion de la rapidez de crecimicnto para los experimentos llevados
acabo por la téenica de TIG mostrando un pequefio incremento en cl contenido de Mn en
la solucion solida con incremento en la rapidez de crecimiento (como Vg se aproxima a cl

valor de Vab limite de estabilidad absoluta la concordancia con la prediccidn es excelente).
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Figura 3.6 Microestructuras de solidificacion rep ivas de las condici estudiaaas. (a) Solucién
sblida extendida a-Al en Al-2.11 % peso de Mn a 0.514 mm /seg, x 150. (b) Microestructura eutectica en
Al-3.18 % peso de Mn a 0.714 mm /seg, x100. (¢) AlgMn primario en solucion solida a-Al en Al-4.2 % en
pesode Mn a 0.101 mm /seg, x 100. {d) Seccion longitudinal de Al-2.0 % en peso tomada a 250 mm /fseg
(izq.)Micrografia electronica de transmision de 1a microestructura celular observada en esta aleacion a esta
rapidez. (¢) Seccion longitudinal Al-3.0 % en peso de Mn tomada a 400 mm /seg, (izq) . Micrografia
electronica de transmision de la mi uctura de microsegregacion libre observada en csta alcacion a
esta rapidez.

[J.A. Judrez . J of Met.Science 26 (1991)5007)
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Figura 3.7 Resultados del AT vs V5 para diferentes
valores de Co. para soluciones de a«-Al, los puntos
representan las mediciones|2]

La interpretacién de los resultados obtenidos depende de la temperatura
punta de la dendrita , T (resultados UDS), y del contenido de manganeso, Cg* en cl
solido(resultados de UDS vy TIG), como una funcién de Vs y Cp se muestran en las
figuras 3.7 y 3.8, respectivamente, los cuales fucron obtenidos recurricndo a la teoria de
crecimiento dendritico. Esta dependencia esta de acuerdo con las predicciones, pero en
ambos casos observamos que tanto la temperatura como la concentracion en la punta, se
encuentran por debajo de los resultados experimentales, lo cual se explica debido a la

difusion inversa del soluto, Ia cual no es tomada encuenta por el modelo.
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Figura 3.8 (s,w,8,¢) Mediciones(? y ( ) predicciones de la
concentraciéon de manganeso, Cs*, determinado por un
microanélisis como una funcién de la rapidez de crecimiento, Vg,
y concentracion de la aleacidn, Cy, para la solucién solida a-Al
celular obtenida por las técnicas UDS y TIG. (s)Al-1.3% Mn, @)
Al-2.11% Mn, @)Al1-3.18% Mn,#)Al-4.8% Mn peso.

Como se muestra en la figura 3.5, los resultados de Bridgman USD, TIG y LSM

muestran que la solucidn solida «-Al celular pude ser obtenida en aleaciones Al-Mn con
contenidos de manganeso superiores que (CEy = 2.0 % peso Mn) la composicién
eutéctica. Anteriormente, Schaefer et al realizo algunos estudios en aleaciones de Al-
0.1, 0.25 y 1.0 % peso Mn, usando de un haz de electrones en el rango de rapidez de

crecimiento fue de 102 a 1 m/seg y reporto una estructura celular libre para las primeras
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dos aleaciones. Sin embargo, la rapidez de transicion de una estructura celular a una
estructura celular libre no se especifico. Las microestructuras de microsegregacion libre
se han reportado en aleaciones Ag-Cu a valores de rapidez de solidificacién frontal de
150 mm/s (Ag-1.0 % en peso de Cu) y 600 mm/s (Ag-5 % en peso de Cu). Las
velocidades ceircanas, a las de Ag-Cu y Al-Mn, estin alrededor de 5 m /s normalmente
asociadas a aleaciones diluidas con atrapamiento de soluto. Sin embargo, las
microestructuras de microsegregacion libre se forman a valores de rapidez de
crecimiento bajos por que se encuentran cercanos a los valores del limite de estabilidad
absoluta, la cual puede ser predicha para una aleacién dada, conociendo la concentracion

inicial, Co, si la rapidez de crecimiento, Vap, excede un valor critico dado por :

V,,=mD (1-k) C, / k' (B.4)

Tabla 3.2 Prediccioncs de la rapidez, Vb, para el limite de estabilidad
absoluta en la solidificacién de las aleaciones Al-Mn, comparada con la rapidez

observada , Vgps [2], requerida para la solidificacién de segregacién libre

Aleacién Vab1 Vabz Vob:1 Vabs Vobs
(% peso) (lr=0.7_)l (k=0.5_)l (mm seg™")

(mmseg™} | (mmseg™) Van Vanz
Al-0.5Mn 5.3 16.6 36 6.8 2.1
Al-1.0Mn 10.2 333 58 5.7 1.7
Al-2.0Mn 20.4 66.6 80 3.9 1.2
Al-3.0Mn 30.6 100.0 100 32 1.0
Al-4.6Mn 46.9 153.3 176 3.7 1.1
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Las condiciones de estabilidad absoiuta se han publicado para algunos
experimentos por la técnica de LSM. La tabla 3.2 resume los valores de Vg predichos
(para k=0.5y 0.,7) de acuerdo a la ecuacion 3.6 y los compara con los valores de Vs (21
encontrados para solidificacién de segregacion libre de aleaciones Al-0.5, 1.0, 2.0, 3.0 y
4.6 % en peso de Mn. Esta tabla muestra que las velocidades observadas en estos
sistemas guardan una relacién de 6, 5 y 4 (para k=0.7), superiores que las predichas por el
criterio del limite estabilidad absoluta para Al-0.5, 1.0y 2-4.6 % en peso de Mn,
respectivamente. Esto se puede considerar para presentar resultados méas razonables en
vista de posibles alejamientos en valores aplicados de k, m y D. Por ejemplo, una
reduccion en k de 0.7 a 0.5 virtualmente eliminara estas discrepancias entre los valores

observados y predichos de Vg,

3.3 Resultados para las predicciones de espaciamiento dendritico

La figura 3.9 muestra el espaciamiento de la celda a-Al como una funcién de la
rapidez del frente de solidificacién y concentracion inicial de mangane;o. En la figura se
muestra una dependencia mas fuerte de A sobre Vs, que la predicha por los modelos de
Huntl®ly Kurz y Fisherl?3], Para los resultados de UDS, A a una rapidez de crecimiento
fija se observa que disminuye con el incremento de la concentraciéon de manganeso

mientras que los valores predichos tienen un comportamiento inverso(ver[50]).

Sin embargo, AT disminuye con el incremento de Co en este rango debido a un
minimo en las curvas solidus-liquidus o-Al, a valores més altos de Co, A se espera que
disminuya con el incremento de Co. Para determinar si 0 no se observa dependencia de A
sobre Vs y Co a altas Vs se representan por una funcién simple de el radio de la punta de

la dendrita predicha, R, como se determiné por ejemplo, para las consideraciones
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estabilidad margina) aplicadas a el desarrollo de la punta de la celda a altas velocidades
Vs, Kurtz et. al [33] se muestra una buena aproximacitn para R para condiciones donde el

nimero de Peclet es alto:

br '
R = n 3.5
AT (35

Esta ecuacion predice que R disminuiré parabdlicamente con el incremento de Vs

y AT (o Co). En contraste, la ecuacion de Hunt®! y Kurtz y Fisher!?3) para A1 da,

respectivamente
A, = 2.83( kAT, DT »”? G (3.6)
5
y
_ AT, DT ., .
A =43 o e @7

mostrando una dependencia sobre el gradiente de temperatura, G, que esta ausente en la
ecuacién 3.5, una menor dependencia sobre Vs y un incremento en A1 con e} incremento

de AT 4 Co.

La figura 3.10 muestra una grafica de RVY2 2RV'? ¢ 3RVM? contra Ia
concentracién de la aleacitn, Co, junto con las predicciones de las ecuaciones 3.6 y 3.7
para A1VY2, Los datos experimentales para A§ muestran una excelente concordancia con

la dependencia de Co predicha por la ecuacion 3.5 mientras que las ecuaciones 3,6 y 3.7
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pronostican un incremento en A1 VY2 con el incremento de Co, el cual no se observa en
este caso. Mientras hay la posibilidad de que un minimo en las curvas solidus-liquidus en
o-Al extendida en algunos valores mas altos de Co, podria invertirse la dependencia de la

concentracidn pronosticada por las ecuaciones 3.6 y 3.7 en este rango de concentracién.

100

R |
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Figura 3.9 (e ,m, 0, e, +) Mediciones{z] y (—Ilec.3.¢)—
[¢e.3. 7])predicciones del espaciamiento celular, Af, como una
funcién de la rapidez de crecimiento, Vs, y concentracién inicial de
Mn en I3 aleacién, Co, para la solucién solida a-Al celular obtenida
por las técnicas Bridgman UDS, TIG LSM. (+) Al-0.5% Mn en
peso,(e)Al-1(LSM)-1.3(UDS y TIG)% Mn,( )AI-2(LSM)-2.11(UDS
y TIG)% Mn, (») Al-2.7(UDS)% Mn, (@) Al-3(LSM)-3.18 (UDS y
TIG)Y% Mn, (¢) Al-4.3(TIG)% Mn, (o) Al-4.6 (LSM)% Mn.
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Figura 3.10 RV”’, 2RVYZ, 3RV1Z y MV”Z grificado contra Co
junto con xlnvm y MK_,.-VM de acuerdo con Ias ecuaciones 3.11
¥ 3.12, respectivamente. Los puntos experimentales[2] son valores
promedio, con los rangos de dispersién mostrados para los rangos
de Vs estudiados para cada concentracibn de aleacidn, Co. (o)
UDS, (») TIG, (¢) LSM.

3.4 Crecimiento eutéctico acoplado

Las condiciones limitantes para una fase simple (i.e. la solucién solida o-Al)

crezca a la misma temperatura que un eutéctico se obtienen resolviendo un sistema de

ecuaciones simultineamente para dar la velocidad de crecimiento limitante como la

solucién siguiente:
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TT = 2 4B - AV (3.8)
s

Los valores predichos (ver tabla 3.4) para a=0.269 um K y b=0.000403 Ks pm-Z s
muestran una dependencia de la composicién dando asi un valor de K=5.78 comparado
con el valor tedrico de 2. Los valores de By y Bg (Tabla 3.4) se encuentra a partir de B'
como una funcion de la concentracién de la aleacion Co para una solucién sélida
extendida cz-Al y la solucién primaria consistente de AlgMn con sitic en la zona acoplada
de a-Alleutéctico(EU) y AlgMn/EU en las fronteras como se muestra en la figura 3.11
que fue obtenida de la ecuacitn 3.8 por la substitucion de A’=S.78(ab)1/2, T (®C) = 660 -
0.75 Co(% peso), Tp(°C) = 658.5 + 28.87(Co-2)018 y TEy; = 658.5 °C. Obteniendo de esta
manera el valor de Ba(0.043+- 0.003 K sl um'm) .

Tabla 3.3 Anilisis de las mediciones del eutéctico Al-AlgMn conteniendo
3.18 % en peso de Mn [J.A. Juérez. J of Met Science 26 (1991) 5007]

Velocidad | Temp. de veoiadde | Espaciode | aT/v1? aviz aTA ATIVA
de transicion b~ interfase | xks'Bum!?) | (umd 25112 (Kpm) KSum'?)
crecimiento | TgCC)  |enramientoaa | A ()
V(mmise T(K)
0.102 657.820.10 (.60 1.75£0.09 0.0595 17.7 1.05 0.00336
0.514 657.1+0. 10 1.35 0.94:0,.08 0.059% 213 1.26 0.00279
0.715 656.820, 09 1.61 0.65:0,07 0.0602 17.3 1.4 0.00347
1.010 656,.5¢0.10 1.96 0.492£0,07 0.0617 15.5 0.96 0.00399

89



B 1 I | 1 T
. ® Oe O ] ’g: j| = Ly
”
id ’
1= s J o 08 oA &n om -
- ® e o &~ , g a u
w = /I ’
g o8 o8 faons’ pm opE oA
€ - / , -
- G'Al IIEU Vi .
v L / I, —
> 1
' AlgMn
/
MF o» o'i': o@pg® g8 B W
y
| | | ] |
0 1 2 3 A 5 6

Co (wt%Mn)

Figura 3,11 Estructura de solidificacién en funcién de 1a velocidad
de crecimiento Vs, y concentracién Co, en aleacion de aluminio Al-
Mn.ga0)[2  |.oMAlgMn primario,(aa) eutéetica om)solucidn sélida
a-Al

[1.A. Judrez, J of Mct Scicnce 26 (1991) 5007)

Tabla 3.4 Velocidades limite Va, VB para ¢l crecimiento de a-Al primario y AlsMn
primario como una funcién de la concentracién de la aleacién Co, con los parametros

derivados de B para el crecimiento dendritico de a-Al y AleMn .

Co Ya vp a b A=s.78 oyl Ba Bp
(Y peso Mn) [ (mmisep) | (mmisep) | (pm K) (10-9Ks pn1) 0Bn ) | et Bum i) | !Bt

2.11 0.10 - 0.300 2.39 0.0490 0.0408 -

2.68 0.65 0.25 0.293 2.57 0.0591 0.0391 1.410
3.18 1.01 0.51 0.269 4.03 0.0602 0.0293 1.509
4.26 2.00 1.15 0.255 5.55 0.0688 0.0310 1.667
4.84 5.90 1.80 0.254 5.65 0.0690 0.0423 1.606
5.08 7.00 2.00 0.235 6.41 0.0737 0.0461 1.595
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Figura 3.12 Diagrama de fases Al-Mn rico en aluminio, mostrando
la zona acoplada predicha para el crecimiento eutéctico a-Al-
AlgMn. :

El valor de Bg (1.56 + 0.11 K stz pm"l/z) cs significativamente mas grande que By
donde se requicre un subenf{riamiento mas grande para sustentar el crecimiento de la fase
facctada de una estructura relativamente de cristal complejo. Esos valores de Bg vy By
pucden ser empleados para derivar las temperaturas de crccimien&o en los limites de
concentracién para ¢l crecimiento eutéctico acoplado por la substitucion de vy de la
ecuacién 3.8 dentro de la ccuacion 3.1.1 0 3.1.2 con n=1/2. Los resultados de la zona
acoplada se sobreponen sobre ¢l diagrama de fascs de la figura 3.12 y sobre la grafica de

Vs vs Co en la figura 3.13,
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Figura 3.13. Prediccion de la zona acoplada comparada con la
microestructura de solidificacién como una funcién de la velocidad
de crecimiento, Vs, y composicion de la aleacién, Co, para
aleaciones Al-Mn ricas en aluminio. (w) Al6Mn primario, (a)
cutéctico, (o) solucidn sélida a-Al,
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CONCLUSIONES

El presente modelo presenta una aceptable prediccidn de los resultados tedricos

con los experimentales para sobre aleaciones Al-Mn solidificadas rapidamente.

La gréfica del radio R como una funcién de la rapidez de crecimiento para las
diferentes concentraciones muestran un comportamiento decreciente a medida que se
incrementa la rapidez de crecimiento pero llega a un punto en el cual aumenta
ripidamente hasta infinito lo cual indica que se ha alcanzado el limite de estabilidad

absoluta,

Las mediciones de la temperatura de crecimiento y de la concentracién de la punta
de la dendrita sobre la rapidez frontal, Vs, y concentracién inicial de manganeso, Co,
para una solucion solida extendida por solidificacion répida se encontré muy cercana a

las predicciones de la teorfa de crecimiento dendritico,

La solidificacién de segregacion libre fue obtenida a velocidades de frente de
solidificacién que se incrementaban con el incremento en la concentracién de manganeso,
Los valores pronosticados de la rapidez requeridos para el crecimiento de estabilidad
absoluta de la solucién sélida extendida a-Al (para k = 0.7) son de cuatro a seis veces
mis bajo que los determinados experimentalmente, esto puede ser razonable si se

considera la incertidumbre de los datos de diagrama de fase y de difusion.

La disminucion del espacio celular con el incremento de la rapidez de crecimiento,
se acerca a las predicciones. Se observa que los valores disminuyen con el incremento en
los niveles de manganeso el cual requerird un minimo en la curva solidus-liquidus de a-

Al a valores altos de Co para que sea consistente con las predicciones.

93



Las medidas de el subenfriamiento (tabla 3.3) como una funcién de la velocidad de
crecimiento (> 0,1 mm s™1) para el eutéctico o-Al-AlgMn junto con fas mediciones de
las velocidades limite para el crecimiento de las fases a-Al y AlgMn en funcién de la
concentracion de la aleacion, han sido usadas para derivar los valores de los parametros
A y B del crecimiento dendritico de a-Al y AlgMn, y las correspondientes temperaturas
de crecimiento contra concentracion en las fronteras de la zona acoplada para el sistema

a-Al-AlgMn dando una buena aproximacion con los resultados experimentales.
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ANEXOI

PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Se fabricaron las aleaciones Al-Mn con concentraciones de 0.5, 1.0, 1.3, 2.0,.2.11,
3.0, 4.6 y 4.84 % en peso de Mn, a partir de un aluminio de alta pureza y manganeso
electrolitico en un crisol de grafito al vacio, calentado con un homo de gas, Se le hizo
pasar un fluido de hexacloroetano para poder remover algunos éxidos atrapados y gases
pudieran llegar a disolverse, después de esta operacién la solucién se paso a un molde de

acero de 25 mm de espesor, 127.5 mm de ancho y 370 mm de largo.

La solidificacién direccional se llevo acabo por la refusion a través de la técnica de
induccion de las aleaciones, en crisoles de grafito de 3.2 o 1.6 mm de didmetro interno.
Las muestras trabajadas por la técnica de TIG y LSM se fabricaron por la técnica de
rolado en caliente, produciendo lingotes de 10 mm de espesor. En las solidificaciones por
TIG se trabajaron cuatro de las aleaciones entre 1.3 y 4.84 % Mn a valores de rapidez de
crecimiento Vs entre 10 y 40 mm/seg y en las solidificaciones por ldser LSM se
trabajaron cinco aleaciones entre 0,5 y 4.6 % Mn a valores de rapidez de crecimiento de

50 y 500 mm/seg, .

El gradiente de temperatura del frente de solidificacién se determino como una
funcién de la composicion, por medio de un termopar recubierto de alumina inmerso en
¢l metal. Las micorestructuras de solidificacion se determinaron por el pulido y ataque de
las secciones longitudinales. Las microestructuras de solidificacion resultantes se
caracterizaron por un microscopio electronico y uno dptico, una microzonda y un

difractometro de rayos X
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El parimetro a de la solucién solida a-Al se determino por medio de un
difractometro, usando una radiacién CoKa y extrapolacién cos28 , Los contenidos de Mn
de la solucién a-Al extendida se determinaron para cada una de las condiciones de
proceso, a través de ia medicién de por lo menos 15 puntos por el microanalisis de un

microscopio electrénico, usando puntos de 64 nm,
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ANEXO II

DIAGRAMA DE FLUJO
INICIOQ

<R=?, Vs=7, C0=?,7

7=3.1416 ,0*=0.025
=0.000108,k=0.7

=-0,75,D=0.024
R =R +0,000]

nir
P!D!

A=

= M C (1K) Ec
D [1-(1-k) Iv(P) ]

o= 1- 2k

Z=V*A+B

Py
1+(2 % )-1+ 2%
el

51

NO
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CL=Co/[1-(1-k)*Iv}

Cs*=k CL
AT=mCL-2T'/R,G=10
AK-F=430 (ATD T /k Vs)1/4G-1/2
AH=2.83 (kAT D[/ Vs)lfd G-1/2

R, P, Iv
CL ,Cs, AT
AK-FAH

D
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LISTADO DEL PROGRAMA

08 ¢ "-meemecvmmmommencecacERTRADA DF DATOS----esremvnmvmemeenes

EOCATE 10, 10: PRINT PROGRAMA PARA CALCULAR ALGUNDS PARAMETROS FISICOS &N°
LOCATE 11, 10: PRINT *EL CRECIMIENTO OEMORITICO DURARTE (A SOLIDIFICACION
LOCATE 12, 10: PRINY *RAPIDA, PARA UNA ALEACION A3-Mn A DIFERENTES VELOCIOADES
LOCATE 13, 10: PRIKT “DE EXFRIAMIENTO Y % DE tin, OANDO UK YALOR INICIAL SUPYESID®
LOCATE 14, 10: PRINT "DE RADIO OEWDRITICO"

LOCATE 24, 40: INPUT *Presiona <ENTERY pare :onﬂnuar'. £

CLS + LOCATE 5, 10: PRINT "CONDICIONES OF EXPERINEWTALES'

LOCATE 10, 10: INPUT "Concentracitn de 1a aleacitn 1 de M Co="; C

LOCATE €1, 10: IKPUT “Yelocidad de crecimfento lem/s) ¥s='; ¥

LOCATE 12, 10: WPYT “Radio dendritico supuesto lua Rs":-R

L5 ¢ 6070 100

90 LOCNTE 18, 20: PRINT * <
LOCATE 11, 20: PRINT *|  ESPER UK OMENTO I
LOATE 12, 10: FRINT *| I
LOCATE 13, 20 FRINT ¢ T

LOCATE 12, 22: PRINT *I=°; I
LOCATE 12, 4D: PRINT °R=": R
100 R = 8 + .0000

G054 1000

§F 2 < O THEN 6070 200

IF 2 > 0 THEN 6OTO 90

000 =8 -.0000

BRINT , 2: PRINY . R

100



60SUB 1000

IF 2 ¢ 0 THER 6010 200
U=Crit-L3* v
=70
T=660-.75¢C0 - 12°.000108 / 3

Y=680-75°C

V=y-1

J=srlr -

W= 1000 2,85 ¢ 0.7%09 .0004°.000008/¥)°.5%10"-5
(RF = 1000 *# 0.3 0 (60 0074 ® 0001087 L7V = . 25¢40° <5
CL5 : LOCATE 18, 40: PRINY *f-

COONE 11, 10: BRINT | RESULTADOS DBTENIDOS.
LOCNE 12, 10: PRINT °| I
LOCNE 13, 10: PRINT

LOCNE 1, 10: PRINT |

LOCNE 15, 10; PAINT °|

LOATE 16, 10: PRINT |

LOCATE 17, 10: PRINT **
LOCATE 12, 1&: PRINT ‘¥el {mm/s)='; ¥
LDCATE 17, 43: PRINT “No. Peclet =" ¢
LOCATE 13, 1Az PRINT *No, Ivantsov='; I¥
LOEATE 13, 43: PRINT ‘Radio lual =*; R
LOCATE 14, 14: PRINT “Valoe de {s*='; {5
LOCATE 13, 43: PRINT “Yalor de deita 1="; ¥
LOCATE 15, 14: PRINT "L-KE="; (KF

LOCATE 18, 43: ORINT *L-H=*; tH

LOCATE 16, 30: PRINT *2=*; 2
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5OT0 2000
1000 P =V LR/ .000
s 1P~ 0o BSTSHE € P~ 3 ¢ 10050170 0 P~ 2 ¢ BAWTBY £ P ¢ 26TITR) J
(P A4 ¢ 9573522 1 P~ 34 25,6320508 8 P * 2 ¢ 20.09945 ¢ £ + 3.9584%M
Ae00MB/ WA28R%D
D=-358C18.3
BC= 1~ (LA 7 (48 ¢ 099478 7P~ 20 *.5) - 1 + LAl
Fe 00260 1)~ L3810
PrOSECIF
1s%18
K=l
IR R KN4
RETURN
" 2000 END
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ANEXOIII

Predicciones de Ia temperatura de crecimiento entéctico como una funcién de V.
Jackson y Hunt madelaron el problema para describir el crecimiento eutéctico, obtenido
en las condiciones limites de maxima velocidad y minimo subenfriamiento.

TeuTg)/ VV2=A=2(ab)l2 y AVI2=A'= (a/b)12
donde a y b se pueden calcular a partir de:

— T,
a= Zm[r sndy 28 senO,]

fo o m, f, my
y
_ mPAC
77D
donde

sen’(nx 1)
-5
m = mgmg / (mgtmp ), Ty = o Tgy/dlH,, Tp = opTgy/Alp, mg y my son los
valores de las pendientes de las fases a y . o5 y opson los valores de las energias
interfaciales, By 6p son los valores de los dngulos en la unién de la interfase entre las
fases « y p. normales a la interfase of . f;y fj son las fracciones en volumen de las fases

oy B en el eutéctico,AHy y AH} son las entalpias de fusion de las fases a y p gy esla
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temperatura eutéctica ( en el equilibrio ),AC es la diferencia de concentracién de las

fasesay paTgy.y D es el coeficiente de difusion del soluto en el metal a Tgy,

Para los casos como a Al-AlgMn donde o, v op toman valores muy cercanos,

podemos hacer la aproximacién de ogsen 85=c) sen 8 = 0p/2 para dar:

- 1 1
= T,
=M,y ml:f, m,A”a +f’ m,AHp]
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